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Kurzfassung
In der vorliegenden Arbeit wird das Wachstum mittels Molekularstrahlepitaxie von Quan-
tentopfstrukturen aus den Halbleitersystemen AlSb/InAs und AlxIn1−xSb/InSb unter-
sucht. Strukturell charakterisiert wird das Wachstum mit in situ Reflection-High-Elektron-
Energy-Diffraction (RHEED), sowie den ex situ Methoden der Transmissionselektronen-
mokroskopie, der Ro¨ntgendiffraktometrie und der Rasterelektronenmikroskopie. Die Er-
gebnisse der strukturellen Untersuchungen werden mit den elektrischen Transporteigen-
schaften verglichen. Mit Hall-Messungen wird die Ladungstra¨germobilita¨t und Konzen-
tration zwischen 1,3 K und 298 K bestimmt. Die Quantisierung der Ladungstra¨ger wird
mit Shubnikov-de Haas Oszillationen und dem Quanten Hall-Effekt untersucht.
Ein besonderer Schwerpunkt der Arbeit liegt in der Grenzfla¨chenoptimierung von AlSb/
InAs. Das Grenzfla¨chenwachstum hat einen erheblichen Einfluss auf die Transporteigen-
schaften, was zu Tieftemperaturmobilita¨tsunterschieden von einer Gro¨ßenordnung fu¨hren
kann. Der gleichzeitige Wechsel von Kationen und Anionen stellt hier eine besondere
Herausforderung dar, um eine abrupte, defektfreie Grenzfla¨che zu erhalten. Durch eine
neue, erweiterte Migration-Enhanced-Epitaxy-Methode, bei der InSb-Bindungen erzeugt
werden und anschließend eine zusa¨tzliche Wachstumsunterbrechung unter einem Arsen-
fluss eingefu¨hrt wird, kann die Grenzfla¨chenqualita¨t verbessert werden. Es wird gezeigt,
dass mit RHEED-Intensita¨tsmessungen wa¨hrend der neu eingefu¨hrten Wachstumsunter-
brechung die Qualita¨t der Grenzfla¨che in situ kontrolliert werden kann.
Des weiteren wird bei den AlSb/InAs-Strukturen der Einfluss der Quantentopfbreite auf
die Transporteigenschaften untersucht. Eine Breite von 15 nm ist optimal fu¨r hohe Elek-
tronenbeweglichkeiten.
Die besten Ergebnisse zur U¨berwindung der 7,8 % Gitterfehlanpassung zum GaAs-Substrat
werden mit einer Pufferschicht von 60 nm AlAs, 70 nm AlSb und 1800 nm GaSb erzielt.
Ferner wird als Alternative zur Pufferschicht bei der gitterfehlangepasssten Heteroepitaxie
das epitaktische U¨berwachsen eines vorstrukturierten Substrates demonstriert. Dies ist ein
erster Schritt in Richtung einer neuen Klasse von Substraten.
Fu¨r InSb-Quantentopfstrukturen wird die Pra¨senz von quantisierten Ladungstra¨gern de-
monstriert. Das Fehlen eines gitterangepassten III-V-Halbleiters als Barriere zu InSb und
die große Gitterfehlanpassung von 14,6 % zum Substrat sind die limitierenden Faktoren
fu¨r die Qualita¨t des Quantentopfes. Trotz einer geringeren effektiven Elektronenmasse
von InSb, ist die Ladungstra¨germobilita¨t bei tiefen Temperaturen niedriger, als bei InAs-
Quantentopfstrukturen.
Im letzten Kapitel der Arbeit wird ein Beitrag zur Forschung an ohmschen Kontakten
auf n-GaSb pra¨sentiert. Aufgrund der fortschreitenden Miniaturisierung der Bauelemen-
te wurden hier kleine Kontakte mit einem Durchmesser bis in den Nanometerbereich
charakterisiert. Erstmals wurde dabei von einer strukturbedingten Mindestgro¨ße fu¨r die
Kontaktfla¨che berichtet, um reproduzierbare Kontakteigenschaften zu gewa¨hrleisten.
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Kapitel 1
Einleitung
Das Ziel dieser Arbeit ist das MBE1-Wachstum und die Charakterisierung von Quanten-
topfstrukturen aus den III-V-Halbleitersystemen2 AlSb/InAs und AlxIn1−xSb/InSb, fu¨r
den Einsatz in elektrischen Bauelementen mit hohen Geschwindigkeiten und niedrigem
Leistungsverbrauch.
Im Folgenden werden kurz die besonderen Eigenschaften der hier untersuchten Halbleiter
beschrieben und ihre Relevanz fu¨r die Forschung an zuku¨nftigen Technologien erla¨utert.
In diesem Zusammenhang wird auch auf den momentanen Stand der Forschung eingegan-
gen. Anschließend werden die wachstumstechnischen Herausforderungen und der Aufbau
der Arbeit erla¨utert.
Neben AlSb und InAs hat auch GaSb eine Gitterkonstante von etwa 6,1 A˚, weswegen
diese drei Halbleiter auch das 6,1 A˚-System genannt werden. Das Hauptanwendungsge-
biet dieser Halbleiter ist die Optoelektronik. Aufgrund der kleinen Bandlu¨cken von
InAs und GaSb und der vielfa¨ltigen Variationsmo¨glichkeiten in der Bandstruktur durch
Kombinationen der drei Halbleiter ergibt sich ein weites Spektrum an mo¨glichen Ener-
gieu¨berga¨ngen. Von Bedeutung sind dabei U¨berga¨nge, die zu der klassischen Wellenla¨nge
in der optischen Nachrichtentechnik von 1,55 µm fu¨hren [1]. Aber auch Laser mit Wel-
lenla¨ngen von 6 µm [2] bis 10 µm [3] wurden bereits mit diesem Materialsystem realisiert.
Große Wellenla¨ngen, die im THz-Bereich liegen, werden zur Zeit aufgrund ihres Potentials
fu¨r eine ganze Reihe von Anwendungen intensiv erforscht. Als Alternative zur Erzeugung
von Strahlung im THz-Bereich wird neben den Laserstrukturen noch der Einsatz von
LT-GaAs3 erforscht. Zu den THz-Anwendungsgebieten za¨hlt die Spektroskopie [4, 5], die
1MBE = Molecular Beam Epitay
2III-V-Halbleiter = Halbleiterverbindung aus mindestens einem Gruppe III und einem Gruppe V
Element des Periodensystems
3LT-GaAs = low temperature grown GaAs (siehe auch Anhang)
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Radioastronomie [6], die medizinische Diagnostik [7, 8, 9] und die Bildgebung [9, 10, 11]
z.B. bei Sicherheitsanlagen an Flugha¨fen oder zur U¨berpru¨fung gefa¨lschter Geldscheine.
Bei den Laserstrukturen des 6,1 A˚-Systems wird oft von der besonderen GaSb/InAs-
Bandstruktur Gebrauch gemacht, die vom Typ II mit einem broken band gap4 ist. Die Lei-
tungsbandstruktur einer solchen AlSb/InAs/GaSb/InAs/AlSb-Schichtfolge hat die Form
eines
”
W“, weswegen sie auch W-Struktur genannt wird. Die Wellenla¨nge der emittierten
Photonen wird durch die Energiedifferenz eines quantisierten Leitungsbandes im InAs,
das im Bereich der Bandlu¨cke von GaSb liegt, zu einem Valenzband im GaSb, das wieder-
um in der Bandlu¨cke des InAs liegt, bestimmt. Diese außergewo¨hnlichen Bandstrukturen
machen das 6,1 A˚-System fu¨r die Optoelektronik interessant.
In der Mikrowellenelektronik will man sich vor allem die hohe intrinsische Elektronen-
mobilita¨t von InAs und den hohen Leitungsbandunterschied zwischen AlSb und InAs zu
Nutze machen. Der Leitungsbandunterschied von 1,35 eV ist der gro¨ßte aller nahezu git-
terangepassten III-V-Heterostrukturen und die intrinsische Elektronenmobilita¨t von InAs
ist neben InSb die zweitho¨chste aller Halbleiter.
Erste Ergebnisse zur Realisierung von klassischen Bauelementen wie High-Electron-Mobil-
ity-Transistoren (HEMT) [12], resonante Tunneldioden (RTD) [13] und Hetero-Barrieren-
Varaktoren (HBV) [14] wurden bereits vero¨ffentlicht. Fu¨r all diese Bauelemente besteht
jedoch noch Optimierungsbedarf. Dabei beschra¨nken hauptsa¨chlich Leckstro¨me die Lei-
stungsfa¨higkeit der Bauelemente, wobei die Art der Leckstro¨me von Bauelement zu Bau-
element unterschiedlich ist. Wa¨hrend fu¨r Transistoren vor allem Leckstro¨me des Gatekon-
taktes ein Problem darstellen [12], sind die Leckstro¨me u¨ber die Barrieren das Hauptpro-
blem fu¨r Bauelemente mit vertikalem Stromtransport, wie RTD oder HBV [14].
Das in ju¨ngster Vergangenheit entstandene Gebiet der Spintronic hat das Interesse an
InAs-Strukturen weiter versta¨rkt. Bei der Spintronic, die auch als Magnetoelektronic oder
Spin-Electronic bezeichnet wird, werden magnetische Eigenschaften mit elektrischen Ei-
genschaften kombiniert [15]. Die Grundlage hierfu¨r bilden Halbleiter mit einer ausreichen-
den Spinaufspaltung. Dies fu¨hrt zu einer neuen Klasse von Bauelementen, bei denen der
Elektronenspin den Ladungstra¨gertransport kontrolliert.
Mit Spintronic-Bauelementen ist es damit mo¨glich Schaltungs- und Speichermo¨glichkeiten
zu kombinieren. Mehrere herko¨mmliche Komponenten ko¨nnen so durch eine einzige ersetzt
werden, was zu einem effizienteren Weg der Informationsspeicherung und des Transpor-
tes fu¨hrt. Ein Hauptziel dieser Forschungsbemu¨hungen ist die Entwicklung einer neuen
Generation von Computern mit einer wesentlich ho¨heren Rechenleistung bei niedrigerem
Energieverbrauch.
K.H. Ploog und seine Mitarbeiter vom Paul-Drude-Institut in Berlin haben vor zwei Jah-
ren erstmals bei Raumtemperatur eine erfolgreiche Injektion von polarisierten Elektronen
4Die Valenzbandoberkante von GaSb liegt u¨ber der Leitungsbandunterkante von InAs.
3in GaAs gezeigt [16]. Bei diesen Untersuchungen wurde eine epitaktische Eisenschicht auf
GaAs aufgewachsen. In einem Artikel von Zorpette in IEEE Spectrum wurden die Er-
gebnisse der Ploog-Gruppe als Meilenstein gewertet, die die Spintronic revolutioniere und
ein Boom an Forschungsarbeiten auslo¨sen werde [17]. Tatsa¨chlich sind seitdem eine Reihe
von Vero¨ffentlichungen erschienen, samt einer Spezialausgabe des IEEE, herausgegeben
im Mai diesen Jahres mit dem Titel: Spintronics Technology [18].
Zum Bau eines Spintransistors, als Basiselement zuku¨nftiger Schaltungen, hat InAs je-
doch gro¨ßere Chancen als das von der Ploog-Gruppe verwendete GaAs. Nach der Idee
von Datta und Das sollen ferroelektrische Source- und Drain-Kontakte des Transistors
polarisierte Elektronen in den Halbleiter injizieren und spa¨ter detektieren [19]. Dazu ist
ein niedriger Kontaktwiderstand no¨tig. Da jedes Metall auf GaAs ohne ein Tempern zu
einem gleichrichtenden Kontakt fu¨hrt, ist GaAs als Kandidat nicht geeignet. Besser ge-
eignet ist InAs, das aufgrund seines Ferminiveau-pinnings im Leitungsband mit jedem
Metall einen ohmschen Kontakt bildet [20]. Außerdem ist aufgrund des ho¨heren Rashba-
Koeffizienten die Spinaufspaltung gro¨ßer, was die Modulation verbessert.
Epitaktisches Wachstum von Eisen auf InAs wurde bereits von mehreren Gruppen de-
monstriert [20, 21, 22, 23]. Ku¨rzlich wurde fu¨r dieses System auch eine Injektion von
polarisierten Elektronen gezeigt [23], so dass InAs-Strukturen mit einem 2DEG5 das aus-
sichtsreichste Materialsystem fu¨r einen Spintransistor darstellen.
Bei einem weiteren und letzten Beispiel eines Forschungsgebietes, bei dem das 6,1 A˚-
System anderen Halbleitersystemen u¨berlegen ist, werden neuartige, diskrete Bauele-
mente fu¨r den potentiellen Einsatz in Analog-Digital-Wandlern untersucht. Diese Bau-
elemente basieren auf einer quantisierten Leitfa¨higkeit bei ballistischem Transport. Balli-
stischer Transport bedeutet, dass die Ladungstra¨ger keinerlei Sto¨ße erfahren. Die La¨nge
eines solchen Bauelementes muss also kleiner sein als die mittlere freie Wegla¨nge zwischen
zwei Sto¨ßen. Diese La¨nge ist proportional zur Elektronenmobilita¨t [24]. Die ho¨chsten Mo-
bilita¨ten in Halbleitern treten bei Strukturen mit einem 2DEG auf, bei denen die Elektro-
nenbewegung senkrecht zum 2DEG quantisiert ist und sich die Donatoren6 außerhalb des
leitenden Kanals befinden. Dadurch wird das Streupotential erniedrigt und die Mobilita¨t
erho¨ht [25].
Bei Quantentopfstrukturen, wie sie im Rahmen dieser Arbeit hergestellt wurden, be-
findet sich ein Halbleiter mit einer kleinen Bandlu¨cke zwischen einem mit einer großen
Bandlu¨cke. Der Halbleiter mit der kleinen Bandlu¨cke ist nur wenige Nanometer dick, so
dass eine Quantisierung entsteht und die Elektronen ein 2DEG, senkrecht zur Wachs-
tumsrichtung, ausbilden7.
52DEG = zweidimensionales Elektronengas
6Donator = flache Sto¨rstelle, die Elektronen fu¨r das Leitungsband zur Verfu¨gung stellt
7Ein Energie-Banddiagramm eines Quantentopfes ist auf Seite 89 zu sehen.
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Eine quantisierte Leitfa¨higkeit von ballistischen Punktkontakten in einer 2DEG-Struktur
wurde erstmals von Wees et al. 1987 beobachtet [26]. Der ballistische Transport wurde
dabei durch einen split-Gatekontakt realisiert. Bei einem split-Gatekontakt liegen zwei
Schottky-Kontakte sehr nahe beieinander. Wird jetzt eine Gatespannung angelegt, so
bildet sich eine Raumladungszone unter den Kontakten. Dadurch wird die Halbleiter-
schicht von der Oberfla¨che aus an Ladungstra¨gern verarmt. Bei einer 2DEG-Struktur
befinden sich die Ladungstra¨ger in einer Ebene parallel zur Oberfla¨che. Durch die Ver-
armung findet dann eine Einschnu¨rung des zweidimensionalen Elektronengases statt, so
dass bei einer ausreichenden Gatespannung nur ein eindimensionaler Kanal fu¨r den La-
dungstra¨gertransport u¨brig bleibt. In Abb. 1.1 (rechts) ist eine REM8-Aufnahme einer
double-split-gate Struktur zu sehen, die von unseren Partnern in Cambridge (England)
prozessiert wurde. Die Pfeile markieren die Bereiche des eindimensionalen Transports.
Damit dieser Transport ballistisch ist, muss die La¨nge des Kanals kleiner als die freie
Wegla¨nge der Elektronen sein. Im Rahmen dieser Arbeit wurden freie Wegla¨ngen von bis
zu 6,1 µm bei 4,2 K erreicht, was weit unter der hier gezeigten Kanalla¨nge von 450 nm
liegt. Die große Subbandseparierung bei AlSb/InAs-Strukturen hat den Vorteil, dass ein
ballistischer Transport bei ho¨heren Temperaturen zu erwarten ist, als bei AlGaAs/GaAs-
Strukturen.
Die Ursache der großen Subbandseparierung liegt in der geringen effektiven Elektronen-
masse von InAs und dem großen Leitungsbandunterschied zwischen InAs und AlSb. Da-
mit ist dieses Materialsystem besonders gut geeignet, um Quantisierungseffekte bei hohen
Temperaturen zu erzielen.
Bei einem ballistischen, eindimensionalen Transport ist die Leitfa¨higkeit als Funktion der
Gatespannung quantisiert [27]. Durch eine Erho¨hung der Gatespannung wird der Kanal
enger, wodurch die Energien der einzelnen Subba¨nder die Fermienergie passieren. Jedes
mal wenn ein Subband die Fermienergie kreuzt, a¨ndert sich die Leitfa¨higkeit um h/2e2, wo-
bei h die Plancksche Konstante und e die Elementarladung ist. Haben alle Subba¨nder die
Fermienergie u¨berschritten, ist der Kanal abgeschnu¨rt und die Leitfa¨higkeit ist gleich null.
Dieser als pinch-off Spannung bezeichnete Wert kann mit dem lithographischen Abstand
des split-Gatekontaktes variiert werden. Bei einer Verschiebung der pinch-off Spannung
eines zweiten split-Gatekontaktes um die Ha¨lfte des ersten Plateaus des ersten Kontaktes,
ergeben sich zwei Leitfa¨higkeitskurven wie in Abb. 1.1 (links) zu sehen ist. Aus einer Sub-
traktion der beiden Kurven folgt eine Rechteckfunktion, bei der die Differenzleitfa¨higkeit
nur zwei Werte hat: 0 und h/2e2. Diese Werte ko¨nnen bei einem Analog-Digital-Wandler
als Zustand 0 und 1 fu¨r die Codierung verwendet werden. Die Vorteile eines solchen poten-
tiellen Wandlers liegen in einem einfachen Aufbau, einer schnellen Umsetzzeit bei hoher
8REM = Rasterelektronenmikroskop
5Abbildung 1.1: Schematische Darstellung der Leitfa¨higkeit u¨ber der Gatespannung zweier
split-Gatestrukturen mit unterschiedlicher Kanalweite (links). Rechts, REM-Bild einer
double-split-Gatestruktur mit den Gatekontakten (G) und dem Halbleiter mit dem 2DEG.
Auflo¨sung und einem niedrigen Energieverbrauch.
Um eine hohe Auflo¨sung zu erzielen, mu¨ssen mo¨glichst viele Stufen in der Leitfa¨higkeit
zu sehen sein. Dies erfordert eine große Kanalla¨nge fu¨r den ballistischen Transport, was
eine hohe Mobilita¨t und eine hohe Ladungstra¨gerkonzentration voraussetzt. Außerdem
muss das 2DEG mo¨glichst nahe an der Oberfla¨che liegen, damit klare Stufen beobachtet
werden ko¨nnen [24, 28].
Zwischen dem 2DEG und der Oberfla¨che sitzen in der Regel die Dotierungselemente, die
durch einen so genannten
”
spacer“ von dem 2DEG getrennt sind. Bei einer Reduzierung
des Abstandes durch einen du¨nneren
”
spacer“ ru¨cken die Dotierungselemente na¨her an
das 2DEG, wodurch die Elektronenmobilita¨t sinkt.
AlSb/InAs-Quantentopfstrukturen haben den Vorteil, dass sie keine zusa¨tzlichen Dotier-
ungselemente beno¨tigen, da die Hauptelektronenquelle solcher Strukturen unter bestimm-
ten Umsta¨nden das Ferminiveau-pinning an der Oberfla¨che ist, was spa¨ter erla¨utert wird.
Das 2DEG kann so na¨her an die Oberfla¨che gebracht werden, ohne einen gleichzeitigen
Mobilita¨tsverlust in Kauf nehmen zu mu¨ssen.
Neben einer hohen Ladungstra¨gerkonzentration ist eine hohe Elektronenmobilita¨t not-
wendig, was eine hohe kristalline Qualita¨t der Strukturen erforderlich macht. Bei allen
oben genannten Anwendungsgebieten fu¨r AlSb/InAs-Quantentopfstrukturen, bei denen
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die Materialeigenschaften einen Vorteil versprechen, mu¨ssen die Strukturen erst eine aus-
reichende Qualita¨t aufweisen, damit sich diese Vorteile voll entfalten ko¨nnen. Hier kom-
men jetzt die wachstumsspezifischen Besonderheiten ins Spiel, die das Wachstum von
AlSb/InAs-Strukturen zu einer Herausforderung machen.
Am Anfang steht dabei das Substrat. Da es fu¨r das 6,1 A˚-System kein gitterangepasstes,
semiisolierendes Substrat gibt, werden diese Strukturen auf einem 7,8 % gitterfehlange-
passten GaAs-Substrat gewachsen. In Kapitel 3 werden verschiedene Methoden der gitter-
fehlangepassten Heteroepitaxie vorgestellt und auf ihre Eignung fu¨r eine hohe kristalline
Qualita¨t experimentell untersucht. Die strukturelle Untersuchung der Wafer erfolgt mit
RHEED9, TEM10 und XRD11. Zur elektrischen Charakterisierung werden Hall-Messungen
durchgefu¨hrt.
Nach einer Optimierung der Pufferschicht fu¨r eine erfolgreiche U¨berwindung der Gitter-
fehlanpassung, wird im na¨chsten Kapitel das Wachstum von AlSb/InAs-Quantentopf-
strukturen behandelt. Von besonderem Interesse ist dabei die Grenzfla¨che, da hier ein
Wechsel aller beteiligten Elemente erfolgt. Als Konsequenz ergeben sich zwei mo¨gliche
Grenzfla¨chenbindungen: AlAs- und InSb-Bindungen, die die Transporteigenschaften be-
einflussen ko¨nnen.
Durch den gleichzeitigen Wechsel von Kationen und Anionen an der Grenzfla¨che tritt
zudem eine erho¨hte Grenzfla¨chenrauhigkeit auf.
Bei Strukturen mit einer Quantisierung, die nur wenige Nanometer dick sind, hat die
Grenzfla¨chenrauhigkeit eine zentraler Bedeutung fu¨r die Qualita¨t des gesamten Wafers.
In diesem Zusammenhang wird eine neue Zelleno¨ffnungssequenz pra¨sentiert, mit der das
Grenzfla¨chenwachstum optimiert werden kann. Eine in situ Charakterisierung des Grenz-
fla¨chenwachstums erfolgt mit zeitaufgelo¨sten RHEED-Intensita¨tsmessungen. Zusammen
mit ex situ TEM-Untersuchungen und elektrischen Transportmessungen wird ein Modell
der atomar ablaufenden Prozesse wa¨hrend des Grenzfla¨chenwachstums entworfen.
Desweiteren werden der Einfluss der Quantentopfbreite auf die Transporteigenschaften
und die Ursachen der Ladungstra¨gerkonzentration im Quantentopf untersucht.
Im anschließenden Kapitel wird das Wachstum von AlxIn1−xSb/InSb-Quantentopfstruktu-
ren und deren Charakterisierung beschrieben. InSb hat die geringste effektive Masse von
allen III-V-Halbleitern und u¨berbietet damit noch InAs. In diesem Kapitel wird neben
der Optimierung der Wachstumsparameter die Pra¨senz eines 2DEGs in Al0,1In0,9Sb/InSb
gezeigt. Daru¨berhinaus werden die Nachteile dieses Systems identifiziert und dargelegt,
weswegen AlSb/InAs-Strukturen fu¨r elektrische Bauelemente zu bevorzugen sind.
Abgerundet wird diese Arbeit mit Untersuchungen an ohmschen Kontakten auf n-GaSb.
9RHEED = Reflection-High-Electron-Diffraction
10TEM = Transmissionselektronenmikroskop
11XRD = X-ray diffraction
7Im Vergleich zu GaAs gibt es fu¨r den 6,1 A˚ Halbleiter GaSb mit einer negativen Dotierung
immer noch kein Standardkontaktsystem, weswegen in Darmstadt schon seit mehreren
Jahren an einem solchen System geforscht wird. Hinzu kommt eine stetige Miniaturi-
sierung der Bauelemente, so dass in einzelnen Fa¨llen Kontaktfla¨chen von unter 1 µm2
erwu¨nscht sind. Aufgrund dieser Anforderungen wird hier erstmals von einer systemati-
schen Untersuchung bei einer Reduzierung der Kontaktfla¨che auf unter 1 µm2 berichtet.
Kapitel 2
Die verwendete MBE-Anlage und
benutzte
Charaktierisierungsmethoden
In diesem Kapitel werden kurz die Besonderheiten der hier verwendeten MBE-Anlage
beschrieben. Außerdem werden die im Rahmen dieser Arbeit eingesetzten Charakterisie-
rungsverfahren erla¨utert und es wird insbesondere auf die Kalibrierung der Wachstumsra-
ten eingegangen. Wie in Kapitel 4 gezeigt werden wird, kann eine Variation von wenigen
Nanometern in der Quantentopfbreite oder als Extremfall eine Abscheidungsdifferenz von
nur einer Drittelmonolage an der Grenzfla¨che einen erheblichen Einfluss auf die elektri-
schen Transporteigenschaften haben. Die genaue Kenntnis der Wachstumsrate ist somit
die Grundvoraussetzung fu¨r ein erfolgreiches MBE-Wachstum.
2.1 Besonderheiten der verwendeten MBE 32P von
Riber
Riber, mit Stammsitz in Frankreich, ist neben VG Semicon, Intevac (fru¨her Varian) und
Veeco (fru¨her Epi) einer der gro¨ßten MBE-Hersteller [29]. Seit 1995 liegt der Schwerpunkt
von Riber jedoch nicht mehr in der Herstellung von Anlagen fu¨r die Forschung und Ent-
wicklung, sondern in Großanlagen fu¨r die Massenproduktion, bei der bis zu vier 8-inch
Wafer gleichzeitig gewachsen werden ko¨nnen [30]. Auch die hier verwendete Anlage wur-
de fru¨her kommerziell genutzt, als die maximale Kapazita¨t noch bei einem 3-inch Wafer
lag. Heute wird die MBE-Anlage vom Typ 32P ausschließlich fu¨r Forschungszwecke ein-
gesetzt. Mit u¨ber 250 produzierten Anlagen ist sie die weltweit am ha¨ufigsten benutzte
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MBE-Anlage, die sich durch ihre Flexibilita¨t und Zuverla¨ssigkeit auszeichnet.
Die hier verwendete Anlage besteht aus vier Kammern: Einfu¨hrungs-, Ausheiz-, Transfer-
und Wachstumskammer.
Zum Wechseln der Substrate wird lediglich die Einfu¨hrungskammer mit Stickstoff belu¨ftet.
Alle u¨brigen Kammern bleiben unter UHV1 und werden nur zu Reparaturzwecken belu¨ftet.
Zum Abpumpen der Einfu¨hrungskammer wird ein Turbomolekularpumpenstand mit ein-
gebauter o¨lfreier Membranvorpumpe benutzt. Damit wird ein Vorvakuum von 10−6 Torr
erzeugt. Dieser Pumpenstand ersetzt die bis dahin verwendeten Adsorptionspumpen, mit
denen nur ein Vorvakuum von 10−4 Torr erreicht wurde. Durch das bessere Vorvakuum
wird die Lebensdauer der Ionengetterpumpeneinsa¨tze erho¨ht, die die Kammer bis in den
UHV-Bereich abpumpen. An der Einfu¨hrungskammer ist noch ein separater Ausheizstand
fu¨r Standardeffusionszellen2 montiert. U¨ber ein Transportsystem, das maximal sechs Wa-
fer aufnehmen kann, gelangen die Substrate nach Verlassen der Einfu¨hrungskammer in
die Ausheizkammer. Eventuell vorhandenes Wasser und organische Verunreinigungen wer-
den dort bei 200 ◦C fu¨r 30 min. entfernt. Anschließend gelangen die Substrate u¨ber die
Transferkammer in die Wachstumskammer. Fu¨nf Zellen stehen dort fu¨r das Wachstum
zur Verfu¨gung. Als Gruppe III Elememte: Gallium, Aluminium und Indium. Diese Me-
talle werden u¨ber standard Effusionszellen verdampft. Die Gruppe V Elemente Arsen
und Antimon werden mit Hilfe von zwei Crackerzellen der Firma Veeco verdampft. Bei
diesen modifizierten Effusionszellen werden die As4- und Sb4-Moleku¨le in einem vor der
Zelleno¨ffnung sitzenden heißeren Zellenteil zu 2As2 und 2Sb2 aufgespalten. Dies fu¨hrt
zu einem reduzierten Verbrauch und einer Reduzierung von tiefen Sto¨rstellen bei GaAs
[31]. Die As-Zelle besitzt zusa¨tzlich noch ein Ventil, um den As-Hintergrunddruck in der
Wachstumskammer effektiver reduzieren zu ko¨nnen. Als Dotierungselemente stehen Sili-
zium, Tellur und Beryllium zur Verfu¨gung, die u¨ber standard Effusionszellen verdampft
werden. Tellur wird fu¨r eine n-Dotierung und Beryllium fu¨r eine p-Dotierung benutzt.
Silizium ist als Gruppe IV Element von amphoterer Natur und fu¨hrt bei den Arseniden
zu einer n-Dotierung, bei GaSb und AlSb hingegen zu einer p-Dotierung.
Eine U¨bersicht der Wachstumsparameter der einzelnen Zellen, wie Temperatur und beno¨tig-
te Leistung, ist im Anhang aufgefu¨hrt.
Des weiteren verfu¨gt die Wachstumskammer u¨ber eine 24-Stundenku¨hlung mit flu¨ssigem
Stickstoff. Die komplette Wand der Wachstumskammer wird dabei geku¨hlt. Eine kryo-
gene Platte umschließt zudem alle heißen Zelleno¨ffnungen und sorgt so fu¨r ein effektives
Einfangen der restlichen Teilchen. Ein Hintergrunddruck im Bereich von 10−10 Torr wird
in Kombination mit einer Titansublimationspumpe und einer Ionengetterpumpe erreicht.
Im Folgenden werden jetzt zuna¨chst die Prozesskontroll- und in situ Charakterisierungs-
1UHV = Ultra-Hochvakuum
2Eine detaillierte Abhandlung u¨ber Effusionszellen kann in z.B. in Ref. [29] gefunden werden.
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mo¨glichkeiten beschrieben.
Gesteuert wird die MBE-Anlage u¨ber die Software
”
hmpc“, bei der bis zu 12 Shutter3 -
und Temperaturprogramme simultan ablaufen ko¨nnen. Außerdem wird der Druck vor der
Pumpeno¨ffnung und am Manipulator4 angezeigt. Durch eine Rotation des Manipulators
kann entweder das Substrat oder die Druckmessro¨hre in Richtung der Zellen geschwenkt
werden. Nach dem Hochfahren der Zellen auf Wachstumstemperatur wird der Zellenfluss
mit der Druckmessro¨hre gemessen. Dieser Fluss ist linear proportional zur Wachstumsrate
und dient zur Kalibrierung der beno¨tigen Zellentemperatur.
Die Substrattemperatur, oder besser die Temperatur des Substratheizers, wird u¨ber ein
Thermoelement gemessen, das durch eine O¨ffnung in der Mitte des Heizers hinausragt,
so dass es sich zwischen den Heizfilamenten und dem Substrat befindet. Fu¨r den Fall
des Wachstums eines Halbleitermateriales, das identisch mit dem Substrat ist, ist die
Thermoelementtemperatur anna¨hernd proportional zur Temperatur des Wafers. Werden
jedoch Halbleiter mit sehr unterschiedlicher Bandlu¨cke aufeinander gewachsen, so weicht
die Thermoelementtemperatur stark von der Waferoberfla¨chentemperatur ab. Die Abwei-
chung kann z.T. u¨ber 100 ◦C betragen, wie in Kapitel 3.5.1 berichtet werden wird. Die
Thermoelementtemperatur ist in solchen Fa¨llen fu¨r eine Prozesskontrolle nicht geeignet.
Statt dessen wird die Oberfla¨chentemperatur des Wafers mit einem Pyrometer gemessen.
Das hier verwendete Pyrometer der Firma Ircon vom Typ Modline Plus der Serie V ist spe-
ziell fu¨r den Einsatz in MBE-Anlagen bei Verwendung eines GaAs-Substrates konzipiert
[32]. Die Wellenla¨nge von 0,91-0,97 µm ist so gewa¨hlt, dass fu¨r Temperaturen oberhalb
400 ◦C das GaAs-Substrat vo¨llig opak ist, d.h. keine Wa¨rmestrahlung des Heizers mit
gemessen wird, der hinter dem Substrat und so ebenfalls im optischen Strahlengang des
Pyrometers sitzt.
Des weiteren ist ein Massenspektrometer an die Wachstumskammer angeschlossen, das
zum Lecktesten und Aufspu¨ren von Verunreinigungen des Quellenmaterials, der Shutter
oder anderen Komponenten innerhalb der Wachstumskammer dient. Außerdem ko¨nnen
Desorptionsprozesse beim Erhitzen des Wafers untersucht werden.
2.2 RHEED-Charakterisierung
Der Aufbau einer MBE-Anlage, inklusive der UHV-Bedingung, ermo¨glichen eine in situ
Elektronenbeugungsmethode unter streifendem Strahleinfall, die Reflection-High-Elektron-
Energy-Diffraction (RHEED) genannt wird. Durch den streifenden Strahleinfall von ty-
pischerweise 1◦ bis 3◦ ist die Methode sehr oberfla¨chensensitiv. Eine schematische Dar-
3shutter = Blende vor einer Zelle zum Abschirmen der Atom bzw. Molekularstro¨me
4Manipulator = schwenkbarer Arm auf dem das Substrat und eine Druckmessro¨hre sitzen
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Abbildung 2.1: Schematische Draufsicht auf eine Wachstumskammer mit RHEED-Aufbau.
stellung der Wachstumskammer inklusive des RHEED-Aufbaus ist in Abb. 2.1 zu se-
hen. Ein Fluoreszenzschirm gegenu¨ber der Elektronenkanone macht das Beugungsbild in
Vorwa¨rtsrichtung sichtbar. Die Zellen sind zentrisch gegenu¨ber dem Substrat angeordnet,
so dass eine Beugungsuntersuchung wa¨hrend des Wachstums mo¨glich ist. Die RHEED-
Charakterisierung verschafft der MBE damit einen einzigartigen Vorteil gegenu¨ber allen
anderen Epitaxieverfahren. Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine 15 keV Elektronenka-
none der Firma Staib verwendet. Diese neue Elektronenkanone sitzt im Gegensatz zu
der bisher verwendeten komplett außerhalb der Kammer, was eine Elementabscheidung
auf den Linsen reduziert. Mit dem damit verbundenen la¨ngeren Strahlengang werden die
Elektronen jedoch durch a¨ußere Magnetfelder sta¨rker abgelenkt, so dass eine besondere
Abschirmung notwendig wurde. Des weiteren wurde eine CCD-Kamera in Verbindung mit
der RHEED-Analysesoftware
”
kSA 400“ der Firma k-Space Associates angeschafft, um
zeitaufgelo¨ste Messungen durchfu¨hren zu ko¨nnen.
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2.2.1 Grundlagen und Terminologie
Auf die strukturellen Untersuchungsmo¨glichkeiten wird im Laufe der Arbeit detailliert
eingegangen. An dieser Stelle soll auf einige Grundlagen, sowie der Terminologie von
Oberfla¨chenstrukturen eingegangen werden, wie sie von E.A. Wood 1963 vorgeschlagen
wurden [33].
Abbildung 2.2: RHEED-Beugung an der Oberfla¨che nach Ref. [29]. Θ ist der Einfallswinkel
und φ der Azimuthwinkel.
Eine Elektronenenergie von 15 keV entspricht etwa einer Wellenla¨nge von 0,01 nm, was 61
mal kleiner ist als die Gitterkonstante des 6,1 A˚-Systems. Fu¨r die Ewaldsche Konstruk-
tion bedeutet dies, dass der Radius der Ausbreitungskugel im Vergleich zum reziproken
Gitter sehr groß ist. Bei richtiger Orientierung kommen so alle reziproken Gitterpunkte
einer Ebene zur Reflexion.
Bei einem RHEED-Beugungsbild kommt zusa¨tzlich noch die oberfla¨chensensitive Kom-
ponente hinzu. Der Elektronenstrahl dringt nur wenige Monolagen in den Halbleiter ein,
so dass fu¨r gewo¨hnlich der periodische Teil des Kristalls senkrecht zur Oberfla¨che ver-
nachla¨ssigt werden kann. Eine Beugung an einem Oberfla¨chengitter fu¨hrt so zu eindimen-
sonalen Linien, senkrecht zur Oberfla¨che, wie in Abb. 2.2 gezeigt ist, da eine ausreichende
Information der Periodizita¨t in z-Richtung nicht vorhanden ist.
In Analogie zu einem dreidimensionalen Fall kann fu¨r eine Oberfla¨che ebenfalls eine Ele-
mentarzelle definiert werden, wofu¨r jedoch nur zwei linear unabha¨ngige Vektoren beno¨tigt
werden. Eine Indizierung besteht deshalb nur aus zwei Zahlen.
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Abbildung 2.3: RHEED-Bild einer GaSb-Oberfla¨che in [11¯0]-Richtung. (01), (00) und (01¯)
indizieren die Beugungslinien des Kristalls. Die Pfeile markieren die Beugungslinien eines
U¨bergitters.
In Abb. 2.3 ist eine RHEED-Aufnahme der GaSb-Oberfla¨che in [11¯0]-Richtung wa¨hrend
des Wachstums zu sehen. Neben den Beugungslinien durch das Kristallgitter sind noch
weitere Linien erkennbar, die mit Pfeilen markiert sind. Der Abstand dieser Beugungsli-
nien betra¨gt 1/3 von denen des Kristallgitters. Da das Beugungsmuster eine Abbildung
im reziproken Raum ist, ist die dazugeho¨rige Kante der realen Elementarzelle 3× so groß
wie die der GaSb-Elementarzelle. Zwei Dinge ko¨nnen daraus abgeleitet werden:
1. Eine Oberfla¨chenstruktur hat nur eine Periodizita¨t in zwei Richtungen, was aber
nicht heißt, dass die Atome alle in einer Ebene liegen mu¨ssen.
2. Die Halbleiteroberfla¨che beinhaltet ein U¨bergitter, mit einer Elementarzelle, die
gro¨ßer oder gleich der des Kristalls ist.
Die Art des U¨bergitters ist keine reine Materialeigenschaft, sondern auch eine Funktion
der Temperatur und der Flussrate der Gruppe III bzw. V Elemente. Dies macht das U¨ber-
gitter zu einem wichtiger Parameter der Prozesskontrolle.
Fu¨r den hier gezeigten Fall von GaSb ist die zweite Kante der Elementarzelle des U¨ber-
gitters, entlang der [110]-Richtung, genauso groß wie die des GaSb-Kristallgitters. Man
spricht deshalb von einer (3× 1)-Rekonstruktion fu¨r GaSb.
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Abbildung 2.4: RHEED-Beugung im Fall einer rauen Oberfla¨che.
Bisher wurde von einer glatten Oberfla¨che ausgegangen, die nur einzelne Stufen beinhal-
tet. Wenn die Oberfla¨che jedoch in Folge einer Inselbildung rauh wird, kann eine Trans-
mission der Elektronen durch den Halbleiter erfolgen, wie in Abb. 2.4 dargestellt ist. Das
Beugungsbild besteht dann aus Punkten, wie man es von der Transmissionselektronenmi-
kroskopie her kennt.
2.2.2 Wachstumsratenbestimmung mit RHEED
Abbildung 2.5: Erkla¨rung der RHEED-Oszillationen fu¨r das Wachstum einer Monola-
ge, mit dem Oberfla¨chenzustand (links), der Seitenansicht inklusive dem Oberfla¨chenbe-
legungsgrad (Mitte) und der zugeho¨rigen Intensita¨t als Punkt in der Oszillationskurve
(rechts) [29].
Neben den strukturellen Informationen kann mit RHEED auch die Wachstumsdynamik
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untersucht werden. Bei den im Rahmen dieser Arbeit gewachsenen Strukturen soll eine
Quantisierung der Energieniveaus erzielt werden, wobei nur das unterste Leitungsband-
niveau mit Elektronen besetzt sein soll. Um diese Bedingungen erfu¨llen zu ko¨nnen ist
eine exakte Kenntnis der Wachstumsrate erforderlich. Dies kann durch die Messung von
RHEED-Oszillationen geschehen.
In Abb. 2.5 ist das Zustandekommen dieser Oszillationen erkla¨rt. Voraussetzung hierfu¨r
ist ein Lagen-fu¨r-Lagen Wachstum, das auch als Frank-van der Merwe Wachstum bezeich-
net wird [34]. Ist eine Lage komplett, wird eine maximale Intensita¨t gemessen. Ist gerade
die Ha¨lfte einer Monolage gewachsen, so ist die Rauhigkeit und damit die Streuung am
Gro¨ßten und die gemessene Intensita¨t minimal.
Die optimalen Bedingungen fu¨r ein Frank-van der Merwe Wachstum sollen nachfolgend
am Beispiel von InAs erla¨utert werden. Die wichtigsten Wachstumsparameter sind die
Wachstumstemperatur und der Beam-Equivalent-Pressure (BEP), der u¨ber eine Fluss-
messro¨hre ermittelt wird. Der BEP ist dabei das Flussratenverha¨ltnis von Gruppe V zu
Gruppe III Element, wobei die Flussrate als Anzahl von Teilchen, die pro Zeiteinheit die
Waferoberfla¨che erreichen, definiert ist. Von einigen Gruppen wird dieses Verha¨ltnis durch
ein einfaches Ablesen an der Flussmessro¨hre gebildet [35, 36]. Ein solcher BEP ist jedoch
von der verwendeten Anlage abha¨ngig. Ein anlagenunabha¨ngiger Wert kann definiert wer-
den, indem der BEP auf das Flussratenverha¨ltnis beim RHEED-Musterwechsel von einem
Gruppe V stabilisiertem Wachstum zu einem Gruppe III stabilisiertem Wachstum nor-
miert wird [37]. Die in dieser Arbeit angegebenen BEP-Werte sind stets normierte Werte.
In Abb. 2.6 sind RHEED-Oszillationen des Hauptreflexes von InAs unter 5◦ off-Bragg-
bedingung zur [110]-Richtung zu sehen. Bei einer konstanten Oberfla¨chentemperatur von
446 ◦C sind die Oszillationen fu¨r einen BEP von 1,5 besser ausgepra¨gt und haben eine
gro¨ßere Amplitude als fu¨r 5,3. Fu¨r einen konstanten BEP von 2,1 sind die Oszillationen
bei 423 ◦C besser als bei 480 ◦C.
Bei einer hohen Temperatur ist die freie Diffunsionsla¨nge der Atome an der Oberfla¨che
erho¨ht. Ist die Diffusionsla¨nge im Extremfall so groß, dass alle Atome eine Oberfla¨chen-
stufe erreichen, so a¨ndert sich die Rauhigkeit wa¨hrend des Wachstums nicht und es sind
auch keine Oszillationen zu beobachten.
Fu¨r einen hohen BEP ist die In-Diffusionsla¨nge reduziert und es entstehen As-induzierte
Defekte. Dies fu¨hrt mit der Zeit zu einer Inselbildung, bei der kein Lagen-fu¨r-Lagen Wachs-
tum stattfindet und dadurch auch keine Oszillationen sichtbar sind.
Fu¨r die Untersuchungen wurde die [110]-Richtung gewa¨hlt, da in dieser Richtung die
Amplituden der Oszillationen ho¨her als in [11¯0]-Richtung sind, was darauf zuru¨ckgefu¨hrt
werden kann, dass die Stufendichte in der letztgenannten Richtung ho¨her ist und damit
mehr Atome eine Stufe erreichen [29].
Die optimalen Bedingungen fu¨r ein Frank-van der Merwe Wachstum fu¨r InAs sind eine
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Abbildung 2.6: InAs-Oszillationen des Hauptreflexes unter 5◦ off-Braggbedingung zur
[110]-Richtung, bei unterschiedlichem BEP (oben) und unterschiedlicher Wafertempera-
tur (Mitte), sowie den optimalen Bedingungen (unten). Durch eine Fouriertransformation
erha¨lt man direkt die Wachstumsrate.
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Oberfla¨chentemperatur von 423 ◦C und einem BEP von 1. Hier sind 12 komplette Os-
zillationen zu sehen, was meines Wissens nach die bisher gro¨ßte Anzahl an beobachteten
Oszillationen fu¨r InAs ist. Die Da¨mpfung der Oszillationen bei fortschreitendem Wachs-
tum ist ein generelles Pha¨nomen, das auf eine zunehmende Rauigkeit von mehr als einer
Monolage zuru¨ckzufu¨hren ist. Erst durch eine Wachstumsunterbrechung kann die Ober-
fla¨che wieder gegla¨ttet werden, was eine Pra¨misse zum Beobachten von Oszillationen ist.
Eine schnelle Fouriertransformation (FFT) der Oszillationen liefert direkt die Wachstums-
rate in Monolagen pro Sekunde, wie in Abb. 2.6 gezeigt ist. Zu beachten ist, dass bei einer
Zinkblende-Struktur, zu der alle hier untersuchten Halbleiter geho¨ren, die Elementarzelle
aus zwei Monolagen besteht. Eine Wachstumsrate von 0,15 Monolagen InAs pro Sekunde
entspricht 164 nm pro Stunde.
2.3 Weitere verwendete strukturelle Charakterisie-
rungsverfahren
Abbildung 2.7: REM-Aufnahme eines gespaltenen GaSb/AlSb-Wafers zur Bestimmung der
Schichtdicke.
Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen wurden mit einem Philips XL 30 durch-
gefu¨hrt, um vorstrukturierte Substrate und Whisker zu charakterisieren, die im anschlie-
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ßenden Kapitel behandelt werden. Daneben liefert diese Methode erga¨nzende Informatio-
nen zur Wachstumsrate.
Zur Dickenbestimmung einer Schicht wird der Materialkontrast der Halbleiter ausgenutzt,
der umso gro¨ßer ist, je gro¨ßer der Unterschied der Ordnungszahl der Halbleiterschichten
ist. AlSb (Ordnungszahl Al: 13, Sb: 51) ist bei dieser Methode nicht von GaAs (Ord-
nungszahl Ga: 31, As: 33) zu unterscheiden, wohl aber von GaSb.
In Abb. 2.7 ist eine Schichtfolge dieser drei Halbleiter an einer gespaltenen Probe zu sehen.
Hierbei kann die Wachstumsrate anhand
”
dicker“ Schichten, die u¨ber mehrere Stunden
gewachsen wurden, mit denen der RHEED-Oszillationsmessungen verglichen werden. Zu-
dem kann die Homogenita¨t der Wachstumsrate u¨ber den Wafer untersucht werden, in
dem Proben aus unterschiedlichen Bereichen des Wafers genommen werden. Da RHEED-
Oszillationsmessungen ohne eine Rotation des Wafers erfolgen mu¨ssen, kann diese Wachs-
tumsrate erheblich von der gemittelten Wachstumsrate bei einer Rotation abweichen,
wenn die Wachstumsposition außerhalb des Hauptflusses der Zellen liegt. Eine Rotati-
on des Wafers wa¨hrend des Wachstums ist prinzipiell fu¨r eine bessere Homogenita¨t zu
empfehlen.
Abbildung 2.8: Hochauflo¨sendes TEM-Bild der (11¯0)-Ebene einer AlSb/InAs-Struktur.
Durch ein Abza¨hlen der Atomreihen kann die Dicke exakt bestimmt werden.
Mit Hilfe der REM-Untersuchungen wurde eine Wachstumsposition von 332◦ ermittelt,
bei der die RHEED-Oszillationsmessungen die selbe Wachstumsrate ergeben, wie die ex
situ REM-Messungen eines unter Rotation gewachsenen Wafers. Die Wachstumsratenun-
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terschiede zwischen der Wafermitte und dem Waferrand liegen unter 10 % und damit in
einer tolerierbaren Gro¨ßenordnung.
Neben RHEED-Oszillationsmessungen liefern hochauflo¨sende TEM-Bilder ebenfalls eine
exakte Wachstumsrate. Bei einer atomaren Auflo¨sung, wie in Abb. 2.8 an einer AlSb/InAs/
AlSb-Struktur gezeigt ist, kann durch ein einfaches Abza¨hlen der Atomreihen die Schicht-
dicke und damit die Wachstumsrate bestimmt werden. Aufgrund der zeitintensiven Pro-
benpra¨paration ist diese Methode fu¨r eine Standarduntersuchung jedoch nicht geeignet.
Im Rahmen dieser Arbeit wurde ein TEM mit Hochauflo¨sung vom Typ CM200UT der
Firma Philips benutzt, um Kristalldefekte zu untersuchen. Die Pra¨parationstechnik zur
Herstellung von Querschnittsproben ist im Anhang beschrieben.
Desweiteren wurde die kristalline Qualita¨t einzelner Schichten mit der Ro¨ntgendiffrakto-
metrie untersucht.
2.4 Hall-Messungen
Mit Hilfe der strukturellen Untersuchungen ko¨nnen die kritischen Bereiche des epitak-
tischen Wachstums identifiziert und optimiert werden. Die eigentlichen Parameter der
Schicht sind jedoch die elektrischen Transporteigenschaften, die im Allgemeinen um so
besser sind, je ho¨her die kristalline Qualita¨t ist.
Wichtige Kenngro¨ßen der Transporteigenschaften sind die Ladungstra¨gerkonzentration
und Mobilita¨t, die durch Hall-Messungen bestimmt werden ko¨nnen.
Das Prinzip der Hall-Messung basiert auf einer Ablenkung bewegter Ladungstra¨ger in
einem senkrecht zur Oberfla¨che wirkenden Magnetfeld, wie in Abb. 2.9 gezeigt ist. Dabei
stellt sich ein Kra¨ftegleichgewicht zwischen der durch das Magnetfeld ausgeu¨bten Lor-
entzkraft 5 (q(v × B)) und der elektrischen Kraft 6 (eE) ein. Wird also ein Strom durch
die Kontakte 1 und 3 eingepra¨gt, so entsteht eine Spannung an den Kontakten 2 und 4
und der dazugeho¨rige Widerstand wird mit R13,24 bezeichnet. Der Schichthallkoeffizient
RH ist definiert als:
RH =
1
B
[
R13,42 + R42,31
2
]
=
1
ne
in
[
cm2
C
]
, (2.1)
mit der Schichtladungstra¨gerkonzentration n und den Widersta¨nden R13,42 sowie R42,31,
wobei die Messung des erst genannten Widerstandes in Abb. 2.9 dargestellt ist. Diese
Widersta¨nde werden auch mit Rxy bezeichnet, wohingegen Widersta¨nde der Art R12,34
und R14,32 mit Rxx beschrieben werden.
5q = Elementarladung, v=Driftgeschwindigkeit, B = magnetische Flussdichte
6E = elektrisches Feld
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Abbildung 2.9: Van der Pauw-Probengeometrie mit ohmschen Kontakten an den Ecken
zur Bestimmung der Transporteigenschaften.
Mit der Gleichung 2.1 wird die Schichtladungstra¨gerkonzentration bestimmt.
Die Ladungstra¨germobilita¨t µ ist gegeben durch:
µ =
RH
RS
in
[
cm2
V s
]
, (2.2)
wobei RS der Schichtwiderstand ist.
Hall-Messungen wurden nach einer Normvorlage [38] bei Raumtemperatur und 77 K
durchgefu¨hrt. Unter Einhaltung der dort beschriebenen Parameter ist die Abweichung
von den idealen van der Pauw Forderungen kleiner 9 %. Die Temperbedingungen zur Bil-
dung von ohmschen Kontakten auf verschiedenen Halbleitermaterialen sind im Anhang
beschrieben.
Weitere Tieftemperaturmessungen, bei bis zu 70 mK, erfolgten in Saclay, am De´partment
de Recherche sur l’Etat condense´, Frankreich. Auf die Tieftemperaturmessungen bei ho-
hen Magnetfeldern wird in Kapitel 4.2.5 eingegangen.
Kapitel 3
Gitterfehlangepasste Heteroepitaxie
3.1 Motivation
Seit der Erfindung der Molekularstrahlepitaxie (MBE) von Cho und Arthur in den spa¨ten
60er Jahren ist das Verlangen nach immer komplizierteren epitaktischen Schichten stets
gestiegen. Dies fu¨hrte von der anfa¨nglichen Homoepitaxie, u¨ber die Heteroepitaxie zur
gitterfehlangepassten Heteroepitaxie.
Bei der Homoepitaxie wird nur ein Halbleitermaterial verwendet, so dass die einzigen
wesentlichen Designfreiheitsgrade die Dotierung und die Wachstumstemperatur sind. Ein
Beispiel, wie sich die Materialeigenschaften bei niedriger Wachstumstemperatur a¨ndern,
ist im Anhang beschrieben.
Werden hingegen unterschiedliche Halbleiter mit gleichen Gitterkonstanten aufeinander
gewachsen, spricht man von einer (gitterangepassten) Heteroepitaxie.
Die Notwendigkeit einer gitterfehlangepassten Heteroepitaxie entsteht durch ein immer
umfangreicheres Spektrum an potentiell zu wachsenden Materialkompositionen und die
daraus resultierende Mo¨glichkeit, neuartige Bauelemente zu realisieren oder bereits vor-
handene zu verbessern. Dies stellt die Substrathersteller vor die große Herausforderung,
fu¨r die jeweiligen Gitterparameter ein geeignetes Substrat zur Verfu¨gung zu stellen.
Neben der Gitterkonstanten und der Kristallstruktur sind die elektrischen und optischen
Eigenschaften des Substrates von Bedeutung. Soll zum Beispiel eine monolithische Inte-
gration mehrerer Bauelemente realisiert werden, so ist ein elektrisch isolierendes Sub-
strat no¨tig. Ist dagegen eine Ru¨ckseitenkontaktierung vorgesehen, muss das Substrat
leitfa¨hig sein. Fu¨r optische Anwendungen ist oftmals ein optisch transparentes Substrat
erwu¨nscht, d.h. die Bandlu¨cke des Substrates muss gro¨ßer sein, als die der aktiven Schicht.
Aufgrund dieser Vielfa¨ltigkeit steht nicht immer ein geeignetes gitterangepasstes Sub-
strat zur Verfu¨gung. Fu¨r das im Rahmen dieser Arbeit schwerpunktma¨ßig untersuchte
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AlSb/InAs-Halbleitersystem mit einer Gitterkonstanten von 6,1 A˚ gibt es z.B. trotz in-
tensiver Bemu¨hung seitens der Substrathersteller kein semiisolierenders, gitterangepasstes
Substrat, so dass eine gitterfehlangepasste Heteroepitaxie notwendig ist.
3.2 Verfahren der gitterfehlangepassten Heteroepitaxie
Bei einem gitterfehlangepassten Wachstum wa¨chst die fehlangepasste Schicht bis zu einer
kritischen Dicke zuna¨chst pseudomorph auf dem Substrat, d.h. die epitaktische Schicht ist
elastisch gedehnt und die Gitterparameter entsprechen denen des Substrates. Bei U¨ber-
schreiten einer kritischen Schichtdicke relaxiert die epitaktische Schicht durch Bildung
von Versetzungen. Diese ko¨nnen die Eigenschaften des Bauelementes stark beeintra¨chti-
gen. Um trotzdem eine ausreichende Qualita¨t des Bauelementes zu gewa¨hrleisten gibt
es drei mo¨gliche Verfahren, den Einfluss der durch die Gitterfehlanpassung entstandenen
kristallographischen Defekte auf die aktiven Schichten zu minimieren:
• Das Einfu¨hren einer Pufferschicht, welche die entstehenden Defekte auf ein akzep-
tables Niveau reduziert,
• die Verwendung eines nachgiebigen Substrates, um die kritische Dicke zu erho¨hen
und
• das Waferbonden.
Beim Waferbonden werden die epitaktischen Schichten zuna¨chst auf einem beliebigen git-
terangepassten Substrat gewachsen. Die elektrischen und optischen Eigenschaften spielen
dabei keine Rolle, da das Substrat nach dem Waferbonden wieder entfernt wird. Ledig-
lich der thermische Ausdehnungskoeffizient sollte in der gleichen Gro¨ßenordnung wie der
der zu wachsenden Schichten sein, um Spannungen und damit den Einbau von Defekten
beim Abku¨hlen von Wachstums- auf Raumtemperatur zu verhindern. Die Oberfla¨che des
gewachsenen Wafers wird anschließend mit einem gitterfehlangepassten Substrat, das die
geeigneten elektrischen und/oder optischen Eigenschaften besitzt, gebondet. Das Wafer-
bonden ist ein Materialvereinigungsprozess, der unter hohem Druck und Temperatur statt-
findet. Da die beiden Gitterstrukturen fehlangepasst sind, entstehen an der Grenzfla¨che
ebenfalls Defekte, die die entstehenden Spannungen abbauen. Dies geschieht in erster Li-
nie u¨ber Fehlanpassungsversetzungen. Im Unterschied zum direkten Wachstum auf einem
gitterfehlangepassten Substrat entstehen beim Waferbonden allerdings nur Versetzungen,
die in der Grenzfla¨che liegen und keine Durchdringungsversetzungen, die durch die aktiven
Schichten laufen [39]. Auf Durchdringungsversetzungen und Fehlanpassungsversetzungen
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wird in Kapitel 3.5.1 noch na¨her eingegangen. Problematisch beim direkten Waferbonden
sind Oberfla¨chenkontaminationen, Fehlorientierungen der beiden Wafer, sowie Diffusion
der Elemente. Oberfla¨chenkontaminationen ko¨nnen zwischen den Wafern eingeschlossen
werden und zu ungebondeten Bereichen fu¨hren. Da beim Waferbonden Gase und flu¨ssi-
ge Phasen entstehen ko¨nnen, werden auf der Oberfla¨che des zu bondenden Substrates
Kana¨le von einigen Mikrometern Breite und Tiefe gea¨tzt, damit diese Produkte entwei-
chen ko¨nnen. Das Waferbonden ist technologisch aufwendig und durch die beno¨tigten
zwei Substrate pro Wafer teuer. Des weiteren wird vorausgesetzt, dass es ein gitterange-
passtes Substrat gibt. Steht kein gitterangepasstes Substrat zur Verfu¨gung, kann mittels
Waferbonding ein nachgiebiges Substrat erzeugt werden [40]. Ein nachgiebiges Substrat
soll aus einem
”
flexiblen“ bzw.
”
weichen“ Gitter bestehen, das die Spannungen der zu
u¨berwachsenden Schicht aufnimmt, oder sie durch Fehlanpassungsversetzungen abbaut.
Die Versetzungen sollen hierbei im Substrat entstehen und nicht in der epitaktischen
Schicht. Zur Verwirklichung eines solchen nachgiebigen Substrates muss dieses sehr du¨nn
(nur wenige nm) und freistehend sein.
Da ein nur wenige Nanometer dickes Substrat nicht handhabbar ist, sind mehrere Metho-
den entwickelt worden, um das eigentliche du¨nne Substrat auf einer dickeren Unterlage
zu realisieren:
• fehlorientiertes Bonden einer du¨nnen Schicht auf einem Substrat gleichen Materials
[40],
• Bonden einer du¨nnen epitaktischen Schicht auf einem Isolator (Silicon on Isolator)
[41],
• laterales U¨berwachsen vorstrukturierter Substrate [42].
Das fehlorientierte Bonden einer du¨nnen Schicht auf einem Substrat gleichen Materi-
als besteht aus einem vierstufigen Prozess, bei dem zuna¨chst auf einem Substrat (hier
GaAs) eine A¨tzstopschicht, gefolgt von einer du¨nnen GaAs-Schicht gewachsen wird. Alle
Schichten sind dabei gitterangepasst. Die du¨nne GaAs-Schicht wird spa¨ter das eigentliche
Substrat darstellen. In der zweiten Stufe wird der Wafer mit einer hohen Oberfla¨chen-
fehlorientierung von bis zu 45◦ auf ein anderes GaAs Substrat gebondet. In den beiden
folgenden Schritten wird dann zuna¨chst das erste Substrat bis zur A¨tzstopschicht entfernt
und anschließend die A¨tzstopschicht selbst. U¨brig bleibt die du¨nne einkristalline GaAs-
Schicht, die mit einer großen Fehlorientierung auf einem zweiten GaAs-Substrat sitzt
[40]. Eine hohe Dichte an Schraubenversetzungen bildet sich entlang der fehlorientierten
Grenzfla¨che, die fu¨r die no¨tige Nachgiebigkeit sorgt [43]. Gitterfehlangepasste Schichten
zwischen 1% und 14% wurden mit dieser Methode bereits erfolgreich gewachsen, ohne
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dass Durchdringungsversetzungen in der u¨berwachsenen Schicht beobachtet wurden. Die
kritische Dicke fu¨r Fehlanpassungsversetzungen lag dabei 30 mal ho¨her als die theore-
tische Dicke nach der Matthews und Blakeslee Gleichung [44]. Hierbei ist anzumerken,
dass die Matthews und Blakeslee Gleichung unter bestimmten Umsta¨nden zu zu niedri-
gen Werten fu¨r die kritische Dicke fu¨hrt, worauf in Kapitel 4.3.2 ausfu¨hrlich eingegangen
wird. Die Herstellung solcher nachgiebiger, gebondeter Substrate ist technologisch sehr
anspruchsvoll und kann insbesondere zu Lo¨chern in der du¨nnen fehlorientierten Schicht
fu¨hren. Beim epitaktischen U¨berwachsen entstehen dann Ko¨rner mit Orientierungen, die
sowohl der Orientierung des Volumensubstrates als auch der der fehlorientierten, nach-
giebigen Schicht entsprechen [45]. Ein weiterer Nachteil dieser Technologie besteht, wie
beim direkten Waferbonden auch, in dem Verbrauch von zwei Substraten pro Wafer.
Bei der silicon-on-isolator-Technik (SOI) wird durch Waferbonden und A¨tzen eine etwa
50 nm du¨nne einkristalline Si-Schicht auf eine etwa 80 nm dicke SiO2-Schicht gebracht,
die sich wiederum auf einem Si-Substrat befindet. Hierbei dient die obere 50 nm dicke
Si-Schicht als ein nachgiebiges Substrat fu¨r z.B. das Wachstum von GaN [41]. Die SOI-
Technologie ist bereits technisch ausgereift und kommerziell erha¨ltlich. Durch die niedrigen
Substratkosten fu¨r Silizium ist der Kosteneffekt durch das Verwenden zweier Substrate
gering.
Eine weitere Alternative, die neben einer Nachgiebigkeit des Substrates noch eine zusa¨tz-
liche Verformung der epitaktischen Schicht in lateraler Richtung zula¨sst, ist die
”
Nano-
heteroepitaxie“ [46]. Hierbei wird das Substrat zuna¨chst im Nanometerbereich vorstruk-
turiert, so dass ein Netz von kleinen freistehenden Bereichen an der Oberfla¨che erzeugt
wird. Die freistehenden Bereiche dienen dabei als Keimbildungsstellen fu¨r das epitakti-
sche U¨berwachsen. Die Ausdehnung der entstehenden Keime bzw. Inseln liegt zuna¨chst
ebenfalls im Nanometerbereich, bevor sich eine geschlossene epitaktische Schicht bildet.
Die durch die Fehlanpassung auftretenden Spannungen (σ) befinden sich zu Beginn des
Wachstums in der epitaktischen Schicht bzw. den Inseln. Steigt die Schicht- oder Inseldicke
(hSchicht), so wird mehr und mehr Spannung vom Substrat aufgenommen. Im statischen
Gleichgewicht ist die a¨ußere Gesamtspannung des Systems gleich Null:
0 = σSchicht hSchicht + σSubstrat hSubstrat, (3.1)
mit hSchicht der epitaktischen Schichtdicke und hSubstrat der nachgiebigen Substratdicke.
Die gesamte Dehnung (g) der Gitterfehlanpassung ist dabei
g = Schicht + Substrat =
aSchicht − aSubstrat
aSubstrat
, (3.2)
mit a der Gitterkonstanten.
Wobei Schicht und Substrat eine Funktion der epitaktischen Schichtdicke und der nachgie-
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bigen Substratdicke sind:
Substrat = g
hSchicht
hSchicht + hSubstrat
Schicht = g
hSubstrat
hSchicht + hSubstrat
. (3.3)
Diese U¨berlegungen gelten generell beim Wachstum auf einem nachgiebigen Substrat. Im
Fall der Nanoheteroepitaxie hat eine geschlossene epitaktische Schicht nur an bestimmten
Stellen Kontakt zum Substrat. Die gesamte zu kompensierende Spannung ist also im Ver-
gleich zu den vorangegangenen Methoden geringer. Im Unterschied zu einer geschlossenen
Schicht, bei der ein elastischer Spannungsabbau nur senkrecht zur Grenzfla¨che mo¨glich
ist, kann bei der Nanoheteroepitaxie ein Teil der Spannung auch elastisch in lateraler
Richtung abgebaut werden, wie in Abb. 3.1 schematisch gezeigt ist. Spannungsabbau
durch plastische Verformung, wie durch den Einbau von Versetzungen, wird hier nicht
beru¨cksichtigt, da gerade dies verhindert werden soll. Die entstehenden Spannungen in
der epitaktischen Schicht sollen demnach bei der Nanoheteroepitaxie immer kleiner als
die kritische Spannung zur Bildung von Fehlanpassungsversetzungen sein.
Abbildung 3.1: Elastische Spannungsabbaumechanismen einer gitterfehlangepassten
Schicht. Links im Fall der Nanoheteroepitaxie und rechts unter Verwendung eines nicht
nachgiebigen Substrates, nach Ref [46]. Die Pfeile markieren die elastische Verformung.
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3.3 Strukturierung von Substraten
Die große technologische Herausforderung bei der Nanoheteroepitaxie ist die Realisierung
einer homogenen Strukturierung des Substrates im Nanometerbereich u¨ber eine große
Fla¨che. Eine konventionelle optische Lithographie ist durch die Lichtwellenla¨nge limi-
tiert und deswegen nicht fu¨r eine Nanostrukturierung geeignet. Stattdessen erscheint eine
Interferenzmethode mit zwei koha¨renten Lasern sehr vielversprechend zu sein [47]. Der
Abstand des periodisches Musters wird dabei u¨ber den Winkel zwischen den beiden La-
sern eingestellt.
Weitere Verfahren fu¨r eine Auflo¨sung im Nanometerbereich sind: Elektronenstrahllitho-
graphie [47], Iononenstrahllithographie [48] und AFM-Lithographie [49]. Diese drei Me-
thoden haben jedoch den Nachteil, dass sie sehr zeitintensiv sind und sich daher zum
Beschreiben großer Fla¨chen nicht eignen.
Die Herstellung poro¨ser Halbleiter ist eine weitere Mo¨glichkeit der Strukturierung im
Nanometerbereich. Die Porenstruktur ist dabei selbstorganisierend, so dass keine litho-
graphische Strukturierung notwendig ist. Diese Verfahren haben den Vorteil sehr schnell
und kostengu¨nstig zu sein. Poro¨ses Si und GaAs werden durch anodisches A¨tzen von
n-dotierten Substraten hergestellt [50, 51]. Der in Darmstadt verwendete Aufbau zum
anodischen A¨tzen ist in Abb. 3.2 dargestellt.
Abbildung 3.2: Aufbau zum anodischen A¨tzen von GaAs unter Ku¨hlung und Lichteinfall.
Die hier verwendete Methode greift auf eine Arbeit von Morishita et al. zuru¨ck, die zu ei-
ner geordneten hexagonalen GaAs-Struktur fu¨hrt [52]. Als A¨tzlo¨sung dient 25% NH4OH,
gea¨tzt wird bei 0 ◦C, 10 V unter einer Beleuchtungssta¨rke von 15 kLx. Nach einer A¨tzzeit
von 3 min entstand eine wabenfo¨rmige Struktur, wie in der Draufsicht des Rasterelek-
tronenmikroskopiebildes (REM-Bild) in Abb. 3.3(oben) zu sehen ist. Die Gro¨ßenordnung
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der Strukturierung liegt im Nanometerbereich und genu¨gt damit den Anforderungen der
Nanoheteroepitaxie.
Eine Seitenansicht einer in [110]-Richtung gespaltenen Probe zeigt, dass die Wa¨nde der
Strukturen nicht senkrecht, sondern schra¨g sind, und die Strukturierung aus einzelnen
Inseln unterschiedlicher Ho¨he besteht. Ein solches Substrat ist zum Wachsen einer hoch-
qualitativen epitaktischen Schicht nicht geeignet. Außerdem konnten mit dem hier verwen-
deten Aufbau nur Proben im Millimeterbereich strukturiert werden, was als Substratfla¨che
nicht ausreichend ist.
Abbildung 3.3: REM-Bilder von anodisch gea¨tztem n-GaAs. Das obere Bild zeigt eine
Draufsicht auf die Oberfla¨che. Im unteren Bild ist die Probe gekippt, so dass sowohl die
Spaltfla¨che, als auch das Oberfla¨chenprofil sichtbar ist.
Durch eine Ionenimplantation vor dem anodischen A¨tzen kann die Porenmorphologie be-
einflusst werden, so dass bei Materialien, bei denen sich durch ein rein anodisches A¨tzen
normalerweise eine anisotrope Oberfla¨chenstruktur bildet, jetzt eine eher isotrope Struk-
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tur entsteht [53].
Eine A¨tzlo¨sung greift bevorzugt an Fehlstellen an der Oberfla¨che an. Dies wird z.B. auch
ausgenutzt, um Versetzungen sichtbar zu machen. Durch die Ionenimplantation ko¨nnen
zusa¨tzliche Defekte eingebracht werden, an denen das A¨tzen bevorzugt stattfindet. Die
Defektdichte kann dabei u¨ber die Ionendosis gesteuert werden. Desweiteren kann mit
der Ionenenergie die Eindringtiefe und damit die resultierende Porentiefe beeinflusst wer-
den. Die im Rahmen dieser Arbeit von Prof. Tiginyanu, von der Academy of Science
of Moldova, zur Verfu¨gung gestellten poro¨sen n-GaP Proben wurden mit 5 MeV Kr+-
Ionen implantiert. Die Implantationstiefe betra¨gt etwa 2 µm. Die Ionendosis wurde mit
3 × 1010 cm−2 so gewa¨hlt, dass kein amorphes GaP entsteht. Anschließend wurde mit
0,5 M H2SO4 und einer Pt-Elektrode als Kathode elektrochemisch gea¨tzt.
Abbildung 3.4: TEM-Aufnahme einer po¨rosen GaP-Schicht. Die Poren sind entlang der
Implantationsspuren entstanden.
In Abb. 3.4 ist eine TEM-Querschnittsaufnahme einer solchen poro¨sen GaP-Schicht zu
sehen. Es ist anzunehmen, dass sich die Porenkana¨le entlang der Implantationsspuren aus-
gebildet haben, da dort eine erho¨hte Defektdichte erzeugt wurde. Die Porenkana¨le sind mit
3.3. STRUKTURIERUNG VON SUBSTRATEN 29
trigonalen Strukturen durchsetzt, die Sekunda¨rporen bilden, so dass ein dreidimensionales
Porennetzwerk entsteht.
Abbildung 3.5: Hochauflo¨sende TEM-Aufnahme einer dreiecksfo¨rmigen Pore in GaP.
Eine hochauflo¨sende TEM-Aufnahme einer solchen trigonalen Pore ist in Abb. 3.5 ge-
zeigt. Die Winkel dieser Pore betragen 55◦, 55◦ und 70◦. Die obere Kante ist parallel
zur (001)-Oberfla¨che des Substrates. In einer (11¯0)-Ebene kann ein solches Dreieck durch
Kanten entlang [110], [112] und [1¯1¯2] aufgespannt werden. Die Porenwa¨nde ko¨nnen dem-
nach aus {111}- und {001}-Ebenen gebildet werden, was aus Schnittgeradenbetrachtun-
gen zwischen {111}- und {110}-Ebenen auf der einen Seite, sowie {100}- und {110}-
Ebenen auf der anderen Seite hervorgeht. Die {111}- und {100}-Ebenen wurden auch
bei poro¨sem GaAs als Porenwa¨nde beobachtet [54]. Es hat sich gezeigt, dass die (111)A-
und (001)-Ebenen A¨tzstopebenen sind, die eine niedrige chemische Lo¨slichkeit besitzen.
Die {111}-Ebenen unterteilt man in (111)A- und (111)B-Ebenen. Der Zusatz A bedeu-
tet, dass die Ebene aus Gruppe III-Elementen besteht. Diese Ebenen haben im Vergleich
zu (111)B-Ebenen eine sehr langsame A¨tzrate [55]. Begru¨ndet wird dies damit, dass fu¨r
eine Zinkblendenstruktur ein Atom an einer (111)-Oberfla¨che noch drei Bindungen hat.
Ein Element aus der 3. Hauptgruppe hat deshalb keine freien Elektronen, wa¨hrend ein
Element aus der 5. Hauptgruppe zwei freie Elektronen hat und somit reaktiver ist. Die
auftretenden Ebenen an der Porenwand ko¨nnen damit den (111)A-Ebenen zugeordnet
werden. Desweiteren ha¨ngt die A¨tzrate von der Anzahl der Oberfla¨chenbindungen ab. Die
Oberfla¨chenbindungen sind wiederum spezifisch fu¨r eine bestimmte Ebene, woraus eine
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Ebenenselektivita¨t entsteht.
Neben der Porengeometrie erkennt man in Abb. 3.5, dass die Innenseite der Pore mit ei-
ner amorphen Schicht ausgekleidet ist, was auf nicht in Lo¨sung gegangene A¨tzru¨cksta¨nde
zuru¨ckgefu¨hrt werden kann.
3.4 Poro¨se Strukturen als Substrat
Die poro¨sen Strukturen, die zum U¨berwachsen verwendet wurden, sind nach der oben
beschriebenen Methode mittels Ionenimplantation und anodischem A¨tzen hergestellt wor-
den. Die Unterschiede im Porendurchmesser wurden durch A¨tzen unter UV-Licht, bzw.
im Dunklen erreicht.
Beim elektrochemischen bzw. anodischen A¨tzen bestimmen zwei Komponenten die A¨tz-
rate in einer vorgegebenen Richtung:
• der Massentransport und der
• Ladungstransport.
Der Massentransport bezieht sich dabei auf die Diffusion in der Elektrolytlo¨sung und
der Ladungstransport auf die Beweglichkeit der Elektronen bzw. Lo¨cher im zu a¨tzenden
Halbleitermaterial. Der Ladungstra¨gertransport im Halbleiter bestimmt auch die minima-
le Dicke der Wa¨nde in der poro¨sen Schicht. An der Grenzfla¨che zwischen dem Elektrolyt
und dem Halbleiter entsteht eine Verarmungszone im Halbleiter. Diese Barriere mu¨ssen die
Ladungstra¨ger durch Tunneln oder thermische Energie u¨berwinden. Wird beim elektro-
chemischen A¨tzen der Halbleiter mit einer Energie gro¨ßer als die Bandlu¨cke bestrahlt, so
entstehen zusa¨tzliche Elektronen-Loch-Paare, die das A¨tzen beschleunigen und die Poren
vergro¨ßern. Auf diese Art und Weise findet eine versta¨rkte Porenkoaleszenz statt. Unter
UV-Bestrahlung wurden Porendurchmesser zwischen 1 µm und 4 µm, bei Wanddicken
zwischen 400 nm und 800 nm an der Oberfla¨che erreicht (Abb. 3.6). Diese Porenmor-
phologie wird im Folgenden als grobe Porosita¨t bezeichnet. Beim A¨tzen in Dunkelheit
entstanden Poren von unter 200 nm Durchmesser. Die Wanddicken an der Oberfla¨che
ensprechen in etwa dem Porendurchmesser (Abb. 3.9). Diese Porenmorphologie wird im
Folgenden als feine Porosita¨t bezeichnet.
Die poro¨sen GaP-Schichten wurden mit 3,7 % gitterfehlangepasstem GaAs u¨berwachsen.
Bei der grob poro¨sen Schicht wurde eine GaAs-Menge fu¨r eine Schichtdicke von 4 µm
abgeschieden und fu¨r die fein poro¨se Schicht eine Menge fu¨r 0,9 µm.
In Abb. 3.6 sind die Oberfla¨chen der grob poro¨sen GaP-Schicht und des u¨berwachsenen
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Abbildung 3.6: REM-Aufnahme von grob poro¨sem GaP (links) und u¨berwachsenem GaAs
(rechts). Die gestrichelte Linie markiert die Grenze des wa¨hrend des GaAs-Wachstums
geschu¨tzten GaP-Bereiches.
GaAs zu sehen. Wa¨hrend des MBE-Wachstums wurde ein Teil der Probe durch ein Mo-
lybda¨nblech abgeschirmt, so dass die Oberfla¨chenmorphologie vor und nach dem Wachs-
tum direkt vergleichbar ist. Das Verha¨ltnis von Porenwandsta¨rke zu Porendurchmesser ist
mit 0,1 bis 0,8 sehr klein und weist eine große Streuung auf. Beim U¨berwachsen haben
sich einzelne, separierte Inseln gebildet. Obwohl die Inseln mit einen Durchmesser von 1-
4 µm die selbe Gro¨ßenordnung wie die Poren haben, ist keine geschlossene GaAs-Schicht
entstanden.
Eine Ro¨ntgendiffraktometriemessung der Probe zeigt, dass das GaAs polykristallin aufge-
wachsen ist (Abb. 3.7). Aber selbst das GaP hat einen polykristallinen Anteil. Bei TEM-
Untersuchungen der grob poro¨sen Schicht konnten Zwillingsebenen identifiziert werden,
die sich im oberen Bereich der poro¨sen Schicht befinden, wo der Porendurchmesser am
Gro¨ßten ist (Abb. 3.8). Daraus kann geschlossen werden, dass sich der polykristalline
Anteil im GaP im poro¨sen Schichtbereich befindet.
Fu¨r die Probe mit einem Porendurchmesser von weniger als 200 nm ist nur der (200)-Reflex
im Ro¨ntgendiffraktogram zu erkennen, was auf eine einkristalline Schicht hindeutet. Dies
gilt sowohl fu¨r das poro¨se GaP, wie auch fu¨r das u¨berwachsene GaAs.
Wie in der Oberfla¨chenansicht in Abb. 3.9 zu sehen ist, bilden sich zuna¨chst einzelne GaAs-
Inseln, die im Unterschied zu dem grob poro¨sen Fall in der Lage sind, die Poren lateral zu
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Abbildung 3.7: Ro¨ntgendiffraktometriemessung der u¨berwachsenen poro¨sen GaP-
Schichten.
Abbildung 3.8: TEM-Seitenansicht der grob poro¨sen GaP-Schicht mit zwei Zwillingsgren-
zen. Die Ansicht ist in [11¯0]-Richtung des GaP-Substrates.
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Abbildung 3.9: REM-Aufnahme von fein poro¨sem GaP im unteren Bereich des Bildes und
u¨berwachsenem GaAs im oberen Bereich. Die gestrichelte Linie markiert die Grenze des
wa¨hrend des GaAs-Wachstums geschu¨tzten GaP-Bereiches.
u¨berwachsen und eine geschlossene GaAs-Schicht zu bilden. Ein Teil dieser Probe wurde
ebenfalls wieder mit einem Molybda¨nblech abgeschirmt. Das Molybda¨nblech hatte am
Rand keinen Kontakt zur Probe, so dass ein U¨bergangsbereich entstand, an dem nur
wenig GaAs aufgedampft ist. Aus diesem Grund sind an einer Probe mehrere Stadien des
Wachstumsprozesses zu beobachten.
In der Seitenansicht in Abb. 3.10 ist das poro¨se GaP-Netzwerk im unteren Teil des Bildes
und daru¨ber die u¨berwachsene GaAs-Schicht zu sehen. Die Probe wurde in der [110]-
Richtung gespalten. Dieser Querschnitt stammt aus der Mitte der Probe und zeigt, dass
die einzelnen Inseln zu einer geschlossenen Schicht zusammengewachsen sind.
Wie bereits in Abb. 3.9 zu erkennen ist, ist die Inselbreite nicht gleich der Insella¨nge
und die Inseloberfla¨che ist nicht glatt. Letzteres bedeutet, dass die Inselfla¨chen nicht aus-
schließlich (100)-Ebenen sind. Als Folge entsteht eine Oberfla¨chenrauhigkeit, die auch
nach knapp 1 µm GaAs-Wachstum noch vorhanden ist, wie anhand der Oberfla¨chenauf-
nahme in Abb. 3.11 zu erkennen ist. Dieses Bild ist ebenfalls vom mittleren Bereich der
Probe.
Des weiteren erkennt man eine Oberfla¨chentexturierung, deren Richtung mit der der
poro¨sen GaP-Schicht u¨bereinstimmt. Anzumerken ist hierbei, dass die Probenrichtung in
Abb. 3.11 um 90◦ zu der in Abb. 3.9 gedreht ist. Durch das U¨berwachsen ist also lediglich
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Abbildung 3.10: REM-Seitenansicht der fein poro¨sen GaP-Schicht, mit u¨berwachsenem
GaAs.
eine Vergro¨berung der Struktur entstanden. Sollen die poro¨sen Strukturen als nachgiebi-
ges Substrat eingesetzt werden, so muss die Porenanisotropie und die Porengro¨ße weiter
reduziert werden.
Abbildung 3.11: REM-Aufnahme der geschlossenen GaAs-Oberfla¨che auf fein poro¨sem
GaP.
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3.4.1 Whiskerwachstum auf poro¨sen Strukturen
Abbildung 3.12: REM-Bild einer mit GaAs-Whiskern u¨berzogenen GaAs-Oberfla¨che auf
fein poro¨sem GaP. Links oben ist eine Detailansicht der Whisker an einer halbkreisfo¨rmi-
gen Kante zu sehen. Die meisten Whisker sind entlang einer [110]-Richtung orientiert.
Beim U¨berwachsen einiger poro¨ser GaP-Strukturen mit GaAs sind Whiskerstrukturen
entstanden, wie in Abb. 3.12 zu sehen ist. Die GaAs-Whisker sind bis zu 20 µm lang
und ko¨nnen einen Durchmesser von bis zu 400 nm erreichen. Der Spitzenradius dagegen
betra¨gt z.T. nur 2 nm. Die meisten Whisker besitzen eine Vorzugsorientierung entlang
der [110]-Richtung. Ein runde Vertiefung ist durch eine lokale U¨bera¨tzung in der Mitte
der Probe entstanden. An der Kante dieser Vertiefung sind die Whiskerorientierungen
besonders deutlich zu erkennen (Einsatz in Abb. 3.12).
Whiskerwachstum wird generell mit einem gasfo¨rmig-flu¨ssig-fest Mechanismus beschrie-
ben (VLS: vapor-liquid-solid) [57]. Dabei wird von einem Keim ausgegangen, der ein
eutektisches System mit den Wachstumselementen bildet. Die treibende Kraft fu¨r das
Whiskerwachstum ist eine U¨bersa¨ttigung des geschmolzenen Keims mit den Wachstums-
elementen. Das Whiskerwachstum kann in drei Stufen eingeteilt werden:
1. Abscheidung von Verunreinigungen an der Oberfla¨che, die bei der Wachstumstempe-
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ratur flu¨ssig sind und ein eutektisches System mit den Wachstumselementen bilden,
2. Zufu¨hrung der gasfo¨rmigen Wachstumselemente in den flu¨ssigen Keim (hier Ga und
As2) und
3. Kristallwachstum durch eine GaAs-Ausscheidung aus der u¨bersa¨ttigten Lo¨sung, wo-
bei der flu¨ssige Keim immer an der Spitze des Whiskers bleibt.
Der Wachstumsmechanismus ist also a¨hnlich dem der Flu¨ssigphasenepitaxie, bei der eine
U¨bersa¨ttigung der Lo¨sung durch eine Temperaturerniedrigung erfolgt. Beim Whisker-
wachstum dagegen erfolgt die U¨bersa¨ttigung durch Zufu¨hrung der Wachstumselemente
aus der Gasphase.
Abbildung 3.13: REM-Aufnahme von GaAs-Whiskern, aufgewachsen auf vorstrukturier-
tem GaAs. Oben rechts ist die Oberfla¨chenstruktur vor dem U¨berwachsen zu sehen.
Whiskerstrukturen sind im Rahmen dieser Arbeit nicht nur beim U¨berwachsen von poro¨sem
GaP beobachtet worden, sondern auch beim U¨berwachsen von vorstrukturiertem GaAs.
Obwohl sich der A¨tzprozess fu¨r das vorstrukturierte GaAs komplett von dem des poro¨sen
GaP unterscheidet, haben sich Whisker mit vorwiegend der selben Orientierung gebildet.
Fu¨r die Vorstrukturierung auf GaAs wurde ein Trockena¨tzprozess mit CHF3 +O2, gefolgt
von einem nasschemischen A¨tzen mit C6H8O7, verwendet.
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Eine REM-Aufnahme der GaAs-Whiskerstrukturen auf vorstrukturiertem GaAs ist in
Abb. 3.13 zu sehen. Der Einsatz zeigt das vorstrukturierte GaAs vor dem U¨berwachsen.
Die Whisker sind ebenfalls hauptsa¨chlich in [110] Richtung orientiert.
Vergleicht man die unterschiedlichen Materialien und A¨tztechnologien, so bleibt Gallium
als gemeinsamer Nenner u¨brig. Vorstellbar ist demnach, dass durch die unterschiedlichen
A¨tzprozesse galliumreiche Bereiche an der Oberfla¨che entstanden sind. Dies ist auch im
Einklang mit der A¨tztheorie und den beobachteten A¨tzstrukturen, die darauf schließen
lassen, dass die A¨tzrate fu¨r die Gruppe V-Elemente ho¨her ist als fu¨r Gallium. Zudem hat
Gallium einen niedrigen Schmelzpunkt, so dass es fu¨r den Hauptbestandteil des Keims in
Betracht kommt.
3.4.2 Schlussfolgerungen
Die hier entstandenen Whiskerstrukturen sind nur ein zufa¨lliges Nebenprodukt und waren
nicht das eigentliche Ziel der Arbeit. Das Potential von Whiskerstrukturen, als Kandidat
fu¨r den Einsatz in Bauelementen der na¨chsten Generation, macht das Whiskerwachstum
fu¨r die Forschung interessant. U¨ber den Einsatz von Whiskern als Feldemitter, elektrische
und optische Wellenleiter und Nano-Messko¨pfe wurde bereits nachgedacht (Referenzen in
[56]). Dies fu¨hrte dazu, dass gerade in den letzten beiden Jahren intensiv an dem Whis-
kerwachstum geforscht wurde [57, 58, 56, 59, 60, 61, 62]. Im speziellen hat die Gruppe
von Prof. L. Samuelson auf diesem Gebiet große Fortschritte erzielt und im vergangenen
Jahr vom ersten Heterostrukturbauelement in Whiskerform, einer resonanten Tunneldi-
ode, berichtet [60].
Das Ziel, poro¨se Strukturen als nachgiebiges Substrat fu¨r das gitterfehlangepasste Wachs-
tum zu verwenden, hat nicht zu den erhofften Ergebnissen gefu¨hrt. Bei Porendurchmessern
von weniger als 200 nm wurden zwar keine polykristallinen Ro¨ntgenreflexe mehr beob-
achtet, die entstandene Oberfla¨chenrauhigkeit ist jedoch fu¨r den Einsatz einer solchen
Schicht als Bauelement zu hoch. Gerade bei Quantentopfstrukturen, bei denen die aktive
Schicht nur wenige Nanometer dick ist, muss das epitaktische U¨berwachsen des poro¨sen
Substrates zu einer atomar glatten Oberfla¨che fu¨hren.
Eine weitere Mo¨glichkeit bei einem gitterfehlanpassten Substrat eine niedrige Defektdich-
te der aktiven Schichten zu gewa¨hrleisten, besteht in der bereits am Anfang des Kapitels
erwa¨hnten Methode des Wachstums einer Pufferschicht. Diese Methode fu¨hrt insbeson-
dere dann zu akzeptablen Ergebnissen, wenn die Gitterstruktur, der Bindungscharakter
und der thermische Ausdehnungskoeffizient des gitterfehlangepassten Substrates und der
Schicht vergleichbar sind.
Trifft dies nicht zu, wie im Fall von GaAs und Si, kann selbst durch das Wachstum eines
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noch so dicken Puffers keine ausreichende Qualita¨t fu¨r optische und elektrische Bauelemen-
te erzielt werden [63]. Wegen des unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizien-
ten zwischen GaAs und Si entsteht beim Abku¨hlen von der GaAs-Wachstumstemperatur
(580 ◦C) auf Raumtemperatur eine biaxiale Spannung in der Schicht, was zu einer Wo¨lbung
des Wafers bis hin zu einer spontanen Spaltung fu¨hren kann. Fu¨r die Industrie besteht
jedoch ein großes Interesse an der monolithischen Integration von hochfrequenztauglichen
GaAs-Bauelementen und den kostengu¨nstigen Si-Bauelementen. Bei diesem Materialsy-
stem ist allerdings nur die Verwendung eines nachgiebigen Substrates, wie z.B. ein silicon-
on-insulator Substrat, erfolgversprechend [64].
Im Fall von AlSb/InAs-Strukturen auf einem GaAs-Substrat sind die oben erwa¨hnten
Materialparameter vergleichbar, so dass eine Pufferschicht zur U¨berwindung der 7,8%
Gitterfehlanpassung verwendet werden kann.
3.5 Pufferschichtsysteme fu¨r einen InAs-Quantentopf
auf einem GaAs-Substrat
Zur elektrischen Isolation der einzelnen Bauelemente wird ein nicht leitendes Substrat
beno¨tigt. Zu InAs existiert allerdings kein semiisolierendes (SI), gitterangepasstes Sub-
strat. Zur Verfu¨gung stehen deshalb nur die gitterfehlangepassten InP- und GaAs-Substrate.
Die Gitterfehlanpassung von InP ist zwar nur etwa halb so groß wie die fu¨r GaAs, dafu¨r
ist bei GaAs-Substraten die Oxidentfernung leichter und sie sind nur halb so teurer, wes-
wegen sie in der Regel bevorzugt werden.
Die Aufgabe der Pufferschicht besteht darin, die Gitterfehlanpassung zu kompensieren.
Im Unterschied zu der vorangegangenen Methode werden die durch die Fehlanpassung
entstandenen Spannungen nicht vom Substrat aufgenommen. Spannungen und Defekte
haben einen erheblichen Einfluss auf die aktive InAs-Schicht und damit auf die Lei-
stungsfa¨higkeit und Zuverla¨ssigkeit des Bauelementes, so dass ein effizienter Puffer die
Grundvoraussetzung fu¨r ein erfolgreiches Bauelement darstellt.
Man unterscheidet grundsa¨tzlich zwischen zwei Arten von Pufferschichten:
• Pufferschichten mit einer kontinuierlichen A¨nderung der Gitterkonstanten und
• Pufferschichten, die direkt die Gitterkonstante der aktiven Schicht besitzen.
Pufferschichten mit einer kontinuierlichen, in der Regel linearen A¨nderung der Gitterkon-
stanten werden durch eine Kompositionsa¨nderung einer Halbleiterlegierung erzeugt, dem
sogenannten Grading [65]. Will man z.B. von der GaAs-Gitterkonstanten zu der von InAs
gelangen, so verwendet man eine GaxIn1−xAs Legierung. Am Anfang der Pufferschicht
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ist x = 1, was reinem GaAs entspricht, und am Ende ist x = 0, was reines InAs be-
deutet. Die Geschwindigkeit der Vera¨nderung in der Zusammensetzung wird dabei u¨ber
die Temperaturrampe der Gallium- und Indiumzelle gesteuert. U¨ber die Geschwindig-
keit beim Grading und die Wachstumstemperatur bestehen kontra¨re Auffassungen, die
von einer schnellen A¨nderung bei hoher Temperatur bis hin zu einer langsamen A¨nde-
rung bei niedriger Wachstumstemperatur reichen (siehe Referenzen in [66]). Neben den
wachstumsspezifischen Unterschieden mu¨ssen die Eigenschaften der unterschiedlichen Le-
gierungszusammensetzungen beru¨cksichtigt werden.
Je niedriger der Ga-Anteil in der GaxIn1−xAs-Legierung wird, desto leitfa¨higer ist die
Schicht. Ein GaxIn1−xAs-Grading kommt demnach als Pufferschicht nicht in Frage. Bleibt
noch die Mo¨glichkeit eines GaAsxSb1−x und AlAsxSb1−x-Gradings, die beide ebenfalls zu
einer Gitterkonstanten von 6,1 A˚, fu¨hren, was der von InAs entspricht. Im Unterschied zu
der erstgenannten Legierung wird bei den beiden letztgenannten die Zusammensetzung
durch die Gruppe V-Elemente variiert.
Im Gegensatz zu den Gruppe III-Elementen ist der Zusammenhang zwischen dem Zel-
lendruck und der Einbaurate bei Legierungen mit zwei Gruppe V-Elementen nicht not-
wendigerweise linear und von der Substrattemperatur abha¨ngig [67]. Dies kann zu einem
ungewollten Sprung im Gradienten fu¨hren. Neben dieser Problematik sind die meisten
Zellen fu¨r Gruppe V-Elemente nicht fu¨r ein Grading ausgelegt. Dies ist darauf zuru¨ck-
zufu¨hren, dass beim MBE-Wachstum von III-V-Halbleitern das Gruppe V-Element im
U¨berschuss angeboten wird. Durch den wesentlich ho¨heren Verbrauch der Gruppe V-
Elemente ist auch das Tiegelvolumen dementsprechend gro¨ßer. Bei der hier verwendeten
MBE-Anlage betra¨gt das Tiegelvolumen fu¨r As 500 cm3, das fu¨r Sb 175 cm3 und das
der Gruppe III-Elemente 33 cm3. An den Gro¨ßenverha¨ltnissen wird deutlich, dass eine
Druckregelung u¨ber die Temperatur bei den Gruppe V-Elementen schwierig ist, da die
Zelle sehr tra¨ge reagiert. Die As-Zelle verfu¨gt deshalb u¨ber ein manuelles Ventil, so dass
die Tiegeltemperatur immer konstant bleibt und der Druck u¨ber die O¨ffnung des Ventils
gesteuert wird. Ein Grading ist so prinzipiell mo¨glich, aber durch die Wachstumskompli-
kationen und unter Verwendung eines manuellen Ventils wenig praktikabel.
Eine praktikable und erfolgreiche Methode zur U¨berwindung der Gitterfehlanpassung ist
das Wachsen einer Pufferschicht, die nahezu die selbe Gitterkonstante wie InAs besitzt
(≤ 1 %).
3.5.1 GaAs/GaSb-Puffer
Fu¨r eine aktive InAs-Schicht kommen als Puffer die nahezu gitterangepassten III-V-
Halbleiter AlSb und GaSb in Frage. Unter Verwendung eines AlSb-Puffers ist die Elektro-
nenmobilita¨t im InAs-Quantentopf jedoch um drei bis sieben mal niedriger [68]. Dies wird
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auf eine niedrigere Oberfla¨chenbeweglichkeit der Al-Atome gegenu¨ber den Ga-Atomen
zuru¨ckgefu¨hrt. Selbst fu¨r sehr dicke AlSb-Schichten ist die Oberfla¨che nicht glatt. Durch
die geringe Beweglichkeit der Al-Atome wird die einmal entstandene Rauhigkeit, bedingt
durch die Gitterfehlanpasung, eingefroren, was mit rasterkraftmikroskopischen Untersu-
chungen (AFM, engl. atomic force microscopy) gezeigt werden konnte [69].
Eine GaSb-Schicht fu¨hrt dagegen zu einer wesentlich glatteren Oberfla¨che. Fu¨r 1,4 µm
GaSb auf GaAs entstehen horizontale Fla¨chen mit einer Ausdehnung von 1 bis 1,5 µm,
bei einer Stufenho¨he von 4 nm. Bei AlSb ist die vertikale Rauhigkeit vergleichbar, die
Ausdehnung der Fla¨chen betra¨gt jedoch nur 40 bis 60 nm. Diese Ausdehnung liegt in
der Gro¨ßenordnung der Fermiwellenla¨nge (λ = (2pi/ne)
1
2 ). Da die leitfa¨higen Elektronen
an der Fermioberfla¨che liegen, sind auch nur Streupotentiale in der Gro¨ßenordnung der
Fermiwellenla¨nge von Bedeutung. Die Dimensionen der GaSb-Rauhigkeit liegen weit u¨ber
der Fermiwellenla¨nge und sind so nicht kritisch fu¨r eine Elektronenstreuung. Aus diesem
Grund ist eine Pufferschicht aus GaSb effektiver.
Abbildung 3.14: RHEED-Bilder entlang der [11¯0]-Richtung. a) der GaAs-Oberfla¨che, b)
nach 7 s und c) nach 30 s GaSb-Wachstum auf GaAs. Die Pfeile markieren die (01) und
(01¯) Beugung des Kristallgitters.
Eine Aufgabe des Puffers ist es, ein mo¨glichst spannungsfreies Gitter fu¨r die aktiven
Schichten zu gewa¨hrleisten. Dabei hat sich gezeigt, dass bei moderater Gitterfehlanpas-
sung und geringer Schichtdicke die Spannung durch eine gleichma¨ßige, elastische Deh-
nung aufgebracht wird [70]. Bei U¨berschreitung einer kritischen Dicke treten zusa¨tzlich
Versetzungen auf, um die Spannung zu begrenzen. Die auftretende Spannung bei einer
Gitterfehlanpassung von 7,8% ist jedoch so hoch, dass wa¨hrend des ersten Stadiums des
GaSb-Wachstums auf GaAs keine geschlossene Schicht entsteht, sondern sich einzelne
GaSb-Inseln bilden. Diese Inseln dehnen sich bei weiterem GaSb-Wachstum lateral aus,
bis eine geschlossene Schicht entsteht. Durch das laterale Wachstum der Inseln entstehen
Spannungen, die zur Bildung von Fehlanpassungsversetzungen (engl.: misfit dislocations)
fu¨hren.
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Die Inselbildung kann mit der Reflection-High-Electron-Energy-Diffraction (RHEED) Me-
thode in situ beobachtet werden. Durch den kleinen Einfallswinkel von etwa 2◦ ist RHEED
eine oberfla¨chensensitive Methode. Die Elektronen dringen nur wenige Monolagen in das
Material ein, so dass der periodische Anteil unterhalb der Oberfla¨che vernachla¨ssigt wer-
den kann. Bei einer glatten Oberfla¨che geht so die Kristallinformation senkrecht zur Ober-
fla¨che verloren und das Beugungsbild besteht aus eindimensionalen Linien, wie in Abb.
3.14a und c zu sehen ist. Treten Inseln auf, so befindet sich die Oberfla¨che an verschiede-
nen Punkten der [001]-Richtung, wodurch ein zweidimensionales Beugungsbild entsteht
(3.14b). Wie bereits erwa¨hnt, beginnt das GaSb auf GaAs Wachstum im Volmer-Weber-
Modus, d.h. es bilden sich GaSb-Inseln. Nach 15 s GaSb-Wachstum, was der Menge von 8
Monolagen entspricht, gehen die Punkte in Linien u¨ber und das U¨bergitter an der Ober-
fla¨che ist wieder erkennbar. Nach 30 s oder einer nominalen Dicke von 4,9 nm ist ein
Großteil der Spannung abgebaut, die Oberfla¨che ist weitgehend glatt und das Wachstum
findet Monolage fu¨r Monolage statt, was dem Frank-van der Merwe-Modus entspricht.
Abbildung 3.15: Hochaufgelo¨stes TEM-Bild der GaAs/GaSb-Grenzfla¨che mit zwei Verset-
zungen. Zu sehen ist die (11¯0)-Ebene. Die Pfeile links und rechts markieren die Grenz-
fla¨che.
Wa¨hrend dieser ersten Abscheidung von GaSb auf GaAs entstehen eine Menge Fehlan-
passungsversetzungen. Im Unterschied zu kleinen Gitterfehlanpassungen, bei denen sich
zum Spannungsabbau die Versetzungslinie einer bereits vorhandenen Versetzung entlang
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der Grenzfla¨che ausdehnt, ist die Aktivierungsenergie zur Bildung neuer Versetzungen bei
einer Fehlanpassung von >6% u¨berschritten [71].
In Abb. 3.15 ist ein hochauflo¨sendes TEM-Bild der GaAs/GaSb Grenzfla¨che mit zwei
durch die Fehlanpassung entstandenen Versetzungen zu sehen. Der Burgersvektor kann
anhand der eingezeichneten Umla¨ufe von sieben Atomabsta¨nden in [110]-Richtung und
vier in [001]-Richtung zu b = ± 1
2
a[110] bestimmt werden. Ein Burgersvektor in [110] oder
dazu a¨quivalenter Richtung ist bei einem Zink-Blende-Gitter zu erwarten, da ein kurzer
Burgersvektor die Bildungsenergie der Versetzung reduziert.
Abbildung 3.16: Fehlanpassungs- und Durchdringungsversetzungen bei einer hohen Git-
terfehlanpassung, nach Ref. [73]. Die GaSb-Schicht ist transparent, um die verschiedenen
Versetzungen darstellen zu ko¨nnen.
Die Fehlanpassungsversetzungen bilden ein quadratisches Netz an der Grenzfla¨che, wo-
bei der Burgers-Vektor einen Winkel von 90◦ zur Versetzungslinie hat, weswegen dieser
Versetzungstyp auch 90◦-Versetzung genannt wird [71]. Ein solches Netz von Fehlanpas-
sungsversetzungen wurde neben GaSb/GaAs [70] auch noch bei InGaAs/GaAs [72] sowie
bei GaAs/Si [73] beobachtet und ist schematisch in Abb. 3.16 dargestellt.
Eine U¨bersicht der Dichte der Fehlanpassungsversetzungen ist in Abb. 3.17 gezeigt. Die
Pfeile markieren den Versetzungskern. Da die Versetzungslinien senkrecht zum Burgers-
vektor verlaufen, sind die 90◦ Fehlanpassungsversetzungen reine Stufenversetzungen. Der
Abstand der Versetzungen ist weitgehend konstant und betra¨gt im Mittel 5,7 nm.
Zur vollkommenen Relaxation ist ein Versetzungsabstand von
dvs =
b
f
, mit f =
a− a0
a0
(3.4)
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Abbildung 3.17: Hochaufgelo¨stes TEM-Bild mit Blickrichtung auf die (11¯0)-Ebene der
GaSb/GaAs-Grenzfla¨che. Die Pfeile markieren den jeweiligen Versetzungskern.
erforderlich [71]. Wobei a der Gitterparameter, f die Dehnung der Fehlanpassung und b
der Burgersvektor ist. Danach mu¨ssten die Versetzungen vom Typ b = 1
2
a[110], wie sie
in dem hier verwendeten Materialsystem auftreten, einen Abstand von 5,12 nm haben,
um die gesamte Spannung zu kompensieren. Der gemessene Abstand von 5,7 nm fu¨hrt zu
einer Kompensation von 99 %, so dass davon ausgegangen werden kann, dass durch die
GaSb-Pufferschicht die Spannungen komplett abgebaut werden. Da die 90◦ Fehlanpas-
sungsversetzungen als reine Stufenversetzungen nur auf einer Ebene gleiten, die in diesem
Fall senkrecht zur Wachstumrichtung liegt, reduziert dieser Typ nicht die Qualita¨t der
aktiven Schicht.
Neben den 90◦ Stufenversetzungen entstehen jedoch noch sogenannte Durchdringsver-
setzungen (engl. threading dislocation), wie sie in der Abb. 3.18 u¨ber der Grenzfla¨che
erkennbar sind. Diese Versetzungen ko¨nnen beim Zusammenwachsen der einzelnen Inseln
entstehen. Da die Anzahl der Inseln mit der Fehlanpassung korreliert, korreliert auch die
Durchdringungsversetzungsdichte mit der Fehlanpassung. Diese Versetzungen ko¨nnen im
Gegensatz zu den 90◦ Versetzungen die aktive Schicht erreichen. Die meisten Durchdrin-
gungsversetzungen in Abb. 3.18 besitzen einen Winkel von 60◦ zwischen der Versetzungs-
linie und dem Burgersvektor. Diese gemischten Versetzungen ko¨nnen mehrere Gleitebenen
benutzen. Die Ebene mit der maximalen Scherspannung ist die (111)-Ebene, die bevor-
zugt als Gleitebene dient. Durch die hohe Anzahl der Versetzungen u¨ber der Grenzfla¨che
ko¨nnen Versetzungsreaktionen auftreten, wodurch die Versetzungsdichte reduziert wird.
In Abb. 3.18 sind solche Knoten zu beobachten, an denen zwei Versetzungen aufeinander
treffen und eine einzige Versetzung weiter geht. Die Bildung eines Versetzungsringes ist
die effektivste Variante, bei der die Versetzung nicht bis zur aktiven Schicht gelangt.
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Abbildung 3.18: TEM-Bild der GaSb/GaAs-Grenzfla¨che mit Durchdringungsversetzungen,
die durch die GaSb-Pufferschicht laufen.
Gerade am Anfang der Pufferschicht kann die Anzahl der 60◦ Versetzungen merklich redu-
ziert werden. Mit zunehmender Dicke der Pufferschicht wird auch der Abstand zwischen
den Versetzungen gro¨ßer und die Anzahl der Versetzungsreaktionen nimmt ab. Bei aus-
reichender Dicke stellt sich dann ein Gleichgewicht der Versetzungsdichte von etwa 108
cm−2 ein [69].
Die Beweglichkeit der Versetzungen ha¨ngt auch von der Substrattemperatur ab. Je ho¨her
die Substrattemperatur ist, desto ho¨her ist die Beweglichkeit. Die Oberfla¨chentempera-
tur des Substrates ist generell ein wichtiger Wachstumsparameter, der die Qualita¨t einer
Schicht bestimmt. Fu¨r das epitaktische Wachstum existiert eine maximale Temperatur,
bei der die GaSb-Bindung stabil ist. Wird diese Temperatur u¨berschritten, verarmt die
Schicht zuna¨chst an Antimon und die Oberfla¨che wird rau. Die maximale Wachstumstem-
peratur ha¨ngt deshalb auch vom Sb-U¨berdruck ab. Die beste Qualita¨t fu¨r GaSb wird bei
einem Druckverha¨ltnis von Antimon zu Gallium von 1,2 erzielt. Unter Verwendung dieses
Druckverha¨ltnisses betra¨gt die maximale Wachstumstemperatur fu¨r GaSb etwa 500 ◦C.
Beim Wachstum einer GaSb-Pufferschicht auf einem GaAs-Substrat muss die Temperatur-
erho¨hung des Wafers wa¨hrend des GaSb-Wachstums beru¨cksichtigt werden. Ein typisches
Temperaturprofil des Substratheizers ist in Abb. 3.19 dargestellt.
Die Temperatur des Substratheizers wird u¨ber ein Thermoelement geregelt, das zwischen
dem Heizerfilament und dem Substrat sitzt. Diese Temperatur kann jedoch beim Wach-
sen erheblich von der wahren Oberfla¨chentemperatur des Wafers abweichen, die mit einem
Pyrometer gemessen wird.
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Abbildung 3.19: Temperaturprofil des Substratheizerthermoelementes beim Wachsen von
GaSb auf einem GaAs-Substrat mit konstanter Waferoberfla¨chentemperatur von 485 ◦C.
Die Wafererwa¨rmung erfolgt bei den hier verwendeten indiumfreien Haltern hauptsa¨chlich
u¨ber Strahlungswa¨rme. Wird ein Halbleiter mit einer kleinen Bandlu¨cke, wie GaSb, auf
einem Halbleiter mit einer gro¨ßeren Bandlu¨cke, wie GaAs, gewachsen, so absorbiert das
Material mit der kleinen Bandlu¨cke mehr Strahlungswa¨rme, was zu einem Anstieg der
Waferoberfla¨chentemperatur fu¨hrt. Um eine konstante Oberfla¨chentemperatur zu erhal-
ten muss deshalb die Heizleistung reduziert werden. Nach etwa 500 nm GaSb-Wachstum,
was 1 Stunde in Abb. 3.19 entspricht, ist die Temperatur weitgehend stabil. Das Tem-
peraturprofil ha¨ngt von der Substratdicke, der Wachstumsrate und dem Substrathalter
ab. Die im Rahmen dieser Arbeit aufgenommenen Temperaturprofile stimmen mit den
Beobachtungen von Katzer und Shanabrook u¨berein [76], wa¨hrend Nouaoura et al. von
einem komplexeren Verhalten berichten und fu¨r dicke GaSb-Schichten sogar eine fallen-
de Pyrometertemperatur beobachtet haben [77]. Diese Gruppe verwendet jedoch keine
indiumfreien Halter und ein Pyrometer, dessen Bandpass nicht fu¨r GaAs geeignet ist.
Die so gemessenen Temperaturprofile ko¨nnen damit nicht die wirkliche Wafertempera-
tur wiedergeben. Die von Katzer et al. und im Rahmen dieser Arbeit aufgenommenen
Profile sind somit realistischer. Anzumerken sei hier noch, dass eine Streustrahlung der
Zellen generell zu etwas ho¨heren Temperaturwerten bei der Pyrometermessung fu¨hrt. Der
Beitrag der Streustrahlung kann jedoch durch einen Vergleich der Pyrometertemperatur
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bei offenen und geschlossenen Zellen ermittelt werden. In der Regel ist der Beitrag der
Streustrahlung jedoch geringer als 10 ◦C.
3.5.2 AlAs/AlSb/GaSb-Puffer
Abbildung 3.20: Schematische Darstellung der Schichtstruktur von InAs-Quantento¨pfen
mit verschiedenen Puffersystemen.
Der Einfluss der Pufferschicht auf die Elektronenmobilita¨t (µ) und Ladungstra¨gerkonzen-
tration (n) in einem InAs-Quantentopf ist in Abb. 3.20 zu sehen. Eine InAs-Quantentopf-
struktur auf einem GaAs-Substrat besteht aus vier Elementen: dem Puffer, den Barrieren,
dem Boden des Quantentopfes und der Deckschicht. Fu¨r die Barrieren wurde AlSb ver-
wendet, um einen mo¨glichst hohen Leitungsbandoffset zu erhalten oder um im Bild des
Topfes zu bleiben, einen mo¨glichst tiefen Topf zu bekommen. Der Boden des Quantentop-
fes ist die aktive InAs-Schicht, in der sich die Ladungstra¨ger befinden. Eine Deckschicht als
Abschluss der Struktur wird beno¨tigt, um eine Oxidation der AlSb-Barriere zu verhindern.
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Abbildung 3.21: Temperaturprogramm zum Wachsen einer InAs-Quantentopfstruktur auf
einem GaAs-Substrat
Die Wachstumsparameter fu¨r die AlSb-Barrieren, die GaSb-Deckschicht, sowie fu¨r die
aktive InAs-Schicht werden konstant gehalten, um den Einfluss der Pufferschicht unter-
suchen zu ko¨nnen. Das Temperaturprogramm zum Wachstum des Wafers in Abb. 3.20
(links) ist in Abb. 3.21 zu sehen. Vor dem Wachstum werden die Oxide an der Substrato-
berfla¨che bei 620 ◦C entfernt. Anschließend wird die Substrattemperatur auf 580 ◦C zum
Wachsen von GaAs gesenkt. Bei der gleichen Temperatur wird auch das AlAs und AlSb fu¨r
die Struktur, wie sie in Abb. 3.20 (rechts) zu sehen ist, gewachsen. Das GaSb-Wachstum
erfolgt dann bei 485 ◦C, bevor die Substrattemperatur auf 435 ◦C zum Wachstum des
Quantentopfes, inklusive der Deckschicht, reduziert wird.
Fu¨r den Wafer mit dickerem Puffer wurde, wie zu erwarten war, eine ho¨here Elektronen-
mobilita¨t gemessen. Besonders deutlich ist der Unterschied bei tiefen Temperaturen, da
hier die Phononenschwingungen nicht mehr das dominierende Streupotential bilden. Aber
selbst bei Raumtemperatur ist der Einfluss der erho¨hten Versetzungsdichte auf die Trans-
porteigenschaften noch nachweisbar. Die Ladungstra¨gerkonzentration im InAs verha¨lt sich
fu¨r verschiedene Puffer umgekehrt proportional zur Elektronenmobilita¨t. Die erho¨hte De-
fektdichte durch den du¨nneren Puffer wirkt demnach als eine zusa¨tzliche Elektronenquelle.
Die zusa¨tzliche AlAs- und AlSb-Schicht in Abb. 3.20 (rechts), soll fu¨r ein schnelles Lagen-
fu¨r-Lagen-Wachstum sorgen. Nguyen et al. haben beobachtet, dass AlSb auf AlAs viel
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schneller eine geschlossene Oberfla¨che bildet, als AlSb auf GaAs [74]. Untersuchungen im
Rahmen dieser Arbeit haben allerdings gezeigt, dass es keinen Unterschied zwischen GaSb
auf GaAs und AlSb auf AlAs gibt. Der Vorteil der AlAs/AlSb-Schichtstruktur besteht
vielmehr in einer zusa¨tzlichen Grenzfla¨che im 6,1 A˚ Puffersystem und einem Temper-
schritt. Der Temperschritt entsteht durch die unterschiedlichen Wachstumstemperaturen
fu¨r GaAs, AlAs und AlSb einerseits und GaSb auf der anderen Seite. GaSb kann nur bis
zu einer Substrattemperatur von maximal 500 ◦C epitaktisch gewachsen werden, wa¨hrend
die Wachstumstemperatur fu¨r GaAs, AlAs und AlSb bei etwa 580 ◦C liegen. Nachdem sich
also die Fehlanpassungs- und Durchdringungsversetzungen im AlSb gebildet haben, muss
ein Wachstumsstop eingelegt werden, um die Substrattemperatur fu¨r das GaSb-Wachstum
zu senken. Die AlSb-Dicke wurde so gewa¨hlt, dass sich bereits sa¨mtliche Versetzungen ge-
bildet haben und die Oberfla¨che glatt ist. Wa¨hrend des Wachstumsstops ko¨nnen so einige
Versetzungen ausheilen, was bei dem Wachstumsstop zwischen GaAs und GaSb nicht
mo¨glich ist, da die Wachstumstemperatur vor dem Wechsel der Gitterkonstanten gesenkt
werden muss.
In der Dissertation von A. Vogt ist ein TEM-Bild einer GaSb/AlSb-Pufferschicht auf
GaAs-Substrat gezeigt, bei dem sich Durchdringungsversetzungen nur in der AlSb-Schicht
befinden, nicht aber in der daru¨berliegenden GaSb-Schicht [75]. Weitere Auswertungen der
Originalaufnahme haben ergeben, dass die Fehlanpassungsversetzungsdichte von AlSb/
GaAs gleich der von GaSb/GaAs ist. Auch bei Verwendung einer AlSb-Pufferschicht fin-
det demnach eine vo¨llige Relaxation des Gitters durch die 90◦ Fehlanpassungsversetzungen
an der Grenzschicht statt.
Mit Hilfe von zeitaufgelo¨sten RHEED-Intensita¨tsmessungen wurde die Wachstumsge-
schwindigkeit der Inseln in [100]- und [11¯0]-Richtung fu¨r AlSb auf AlAs untersucht. Da-
zu wurden Linienscans entlang der [01]- und [10]-Richtung des RHEED-Beugungsbildes
durchgefu¨hrt. Die Indizierung der Scanrichtungen ist in Abb. 3.22 zu sehen, wobei die
Messungen entlang der Linie (a) der jeweils linken Darstellung in Abb. 3.23 und die der
Linie (b) der jeweils rechten Darstellung entsprechen. Auf diese Art und Weise kann so-
wohl die Verbreiterung des Reflexes, wie auch der U¨bergang von einem linienfo¨rmigen
zu einem punktfo¨rmigen Muster beobachtet werden. Somit kann der U¨bergang zu einer
glatten Oberfla¨che bestimmt werden.
In [11¯0]-Richtung ist ein rein eindimensionales Beugungsmuster nach 104 s erreicht, mit
einer konstanten, kleinen Halbwertsbreite. In der [100]-Richtung dauert es 160 s, bis sich
der gleiche Zustand einstellt. Nach 160 s wird eine nominale Dicke von 19 nm erreicht,
gegenu¨ber 12,4 nm nach 104 s. Daraus kann gefolgert werden, dass die Inseln schneller in
[11¯0]-Richtung wachsen. Da die [11¯0]-Richtung eine atomar dicht gepackte Richtung ist,
ist das effektive Wachstum in dieser Richtung 2,1 mal ho¨her.
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Abbildung 3.22: RHEED-Beugungsbild einer Oberfla¨che mit Inselbildung. Die Linien a
und b markieren die Scanrichtungen fu¨r die zeitaufgelo¨sten Messungen.
Abbildung 3.23: Zeitaufgelo¨ste RHEED-Messung (a) in [11¯0]-Richtung und (b) in [100]-
Richtung. Auf der linken Seite sind die Scans in [01]-Richtung und auf der rechten Seite
in [10]-Richtung des RHEED-Beugungsbildes gezeigt.
Kapitel 4
InAs-Quantentopfstrukturen
4.1 Barrieren fu¨r einen InAs-Quantentopf
Fu¨r alle auf InAs basierten Heterohalbleiterbauelemente ist die Grenzschicht von beson-
derer Bedeutung, da es keinen gitterangepassten As-Verbindungshalbleiter gibt. Wie in
Abbildung 4.1 zu sehen ist, stehen als Barrierenmaterial fu¨r den InAs-Quantentopf die
III-V-Halbleiter GaSb und AlSb mit einer Gitterfehlanpassung von 0,6 % bzw. 1,3 % zur
Verfu¨gung.
Ebenfalls nahezu gitterangepasst sind die II-VI-Halbleiter ZnTe und CdSe, die ebenso wie
die III-V-Halbleiter eine Zinkblende-Struktur besitzen. Die InAs/CdSe Energiebandstruk-
tur ist vom Typ II, wobei die CdSe Bandkante unter der des InAs liegt [78]. Dadurch
wird das InAs zur Barriere und die Elektronen befinden sich im CdSe. Allerdings ist die
Elektronenbeweglichkeit von CdSe mit 800 cm2/V s bei 298 K sehr gering, womit diese
Heterostruktur fu¨r hohe Beweglichkeiten ausscheidet. Zu ZnTe/InAs gibt es bisher nur
sehr wenige Untersuchungen, die sich entweder auf die optischen Eigenschaften oder das
Wachstum dicker Schichten beziehen [79, 80]. Betrachtet man das im Gitterparameter-
diagramm parallel verschobene CdTe/InSb System, das nur eine Gitterfehlanpassung von
0,04 % besitzt, so zeigt sich, dass die bisher erzielten Elektronbeweglichkeiten im InSb
Quantentopf viel geringer sind, als bei Verwendung einer Al11In89Sb Barriere, die eine
14 mal ho¨here Fehlanpassung hat [81]. Die geringe Beweglichkeit wird auf eine schlech-
te Grenzfla¨chenqualita¨t am U¨bergang vom II-VI- zum III-V-Halbleiter zuru¨ckgefu¨hrt.
Aufgrund dieser Ergebnisse ist zu vermuten, dass auch mit ZnTe/InAs keine sehr hohen
Beweglichkeiten zu erwarten sind. Ein weiteres schon untersuchtes, gitterangepasstes Bar-
rierenmaterial ist InP0,69Sb0,31 [82]. Die ho¨chste berichtete Beweglichkeit beim Wachsen
auf ebenfalls gitterangepasstem p-InAs-Substrat ist 118000 cm2/V s, was bei lediglich ei-
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Abbildung 4.1: Gitterkonstante und Bandlu¨cke einiger Halbleiter. Hervorgehoben ist das
6,1 A˚-System.
nem Drittel der im Rahmen dieser Arbeit erzielten Beweglichkeit unter Verwendung eines
gitterfehlangepassten Substrates liegt. Die niedrige Barrierenho¨he von 0,25 eV, verbunden
mit einer schweren Handhabbarkeit in der Zusammensetzung terna¨rer Schichten mit zwei
Gruppe V Elementen, la¨sst keinen Vorteil dieses Barrierenmaterials erkennen. Damit sind
GaSb bzw. AlSb die vielversprechensten Barrieren fu¨r einen InAs Quantentopf.
4.2 Die AlSb/InAs-Grenzfla¨che
Bei allen oben genannten Materialsystemen findet an der Grenzfla¨che nicht nur ein Wech-
sel der Kationen, sondern auch der Anionen statt. Hieraus ergibt sich die Mo¨glichkeit des
”
Interfaceengineering“. Im Fall einer AlSb/InAs Struktur ko¨nnen die Grenzfla¨chenbin-
dungen entweder vom AlAs- oder vom InSb-Typ sein, wie in Abbildung 4.2 zu sehen ist.
Bei gleichzeitigem Schließen bzw. O¨ffnen aller am U¨bergang von AlSb zu InAs beteiligten
Zellen entsteht an der Grenzfla¨che ein Gemisch aus beiden mo¨glichen Bindungsarten. Die
Art der Grenzfla¨chenbindung hat jedoch einen erheblichen Einfluss auf die Eigenschaf-
ten des Quantentopfes und damit des gesamten Bauelementes, was eine Optimierung der
Grenzfla¨che erforderlich macht. Als erstes wurde der Einfluss des Grenzfla¨chentypes auf
die elektrischen Eigenschaften des AlSb/InAs-Systems von Tuttle et al. untersucht [83].
Um eine bestimmte Bindungsart an der Grenzfla¨che zu forcieren, wird die so genannte
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Abbildung 4.2: Mo¨gliche Bindungen an der Grenzfla¨che von AlSb/InAs Heterostrukturen:
AlAs-Grenzfla¨chenbindungen links und InSb-Grenzfla¨chenbindungen rechts. Skizziert ist
ein Wachstum auf (001) orientiertem Substrat mit Ansicht in [010] Richtung, wobei sich
die Atome in unterschiedlichen Ebenen befinden.
Migration Enhanced Epitaxy (MEE) Methode verwendet. Hierbei erfolgt der Wechsel der
Molekular- bzw. Atomstro¨me nicht synchron. Im Fall einer gewu¨nschten InSb-Grenzfla¨che
wird nach dem AlSb Wachstum zuna¨chst die Al-Zelle geschlossen und die Oberfla¨che unter
einem Sb-Fluss mit Antimon gesa¨ttigt. Anschließend wird die Sb-Zelle geschlossen und die
In-Zelle fu¨r die Abscheidungszeit von einer Monolage geo¨ffnet, bevor der As-Fluss dazu
geschaltet wird. In analoger Weise wird vorgegangen, um vorwiegend AlAs-Grenzfla¨chen-
bindungen zu erhalten. Auf diese Art kann der Einfluss der unterschiedlichen Grenz-
fla¨chen untersucht werden. Im Fall einer InSb Grenzfla¨che liegt die Elektonenmobilita¨t
bei Raumtemperatur u¨ber 20000 cm2/V s und bei AlAs unter 5000 cm2/V s [83, 84]. Seit
der Pionierarbeit von 1989 wurden alle InAs Quantentopfstrukturen mit der von Tuttle et
al. pra¨sentierten Zelleno¨ffnungssequenz gewachsen. Im Rahmen dieser Arbeit wurde die
MEE-Methode erweitert und optimiert.
4.2.1 Die neue Zelleno¨ffnungssequenz
Die oben beschriebene
”
klassische“ Zelleno¨ffnungssequenz fu¨r eine InSb Grenzfla¨che wur-
de durch zwei zusa¨tzliche Wachstumsunterbrechungen (t, tAs) erweitert. Die erste Wachs-
4.2. DIE ALSB/INAS-GRENZFL ¨ACHE 53
Abbildung 4.3: Zelleno¨ffnungssequenz fu¨r das Wachstum einer InAs auf AlSb Grenzfla¨che
mit InSb Bindungen. Die Wachstumsunterbrechungen t und tAs wurden der bisher ver-
wendeten Sequenz hinzugefu¨gt.
tumsunterbrechung (tSb) in Abb. 4.3 muss ausreichen, um die Waferoberfla¨che komplett
mit Antimon zu bedecken. Sie sollte aber auch nicht zu lang sein, um die Anzahl an Frem-
datomen an der Grenzfla¨che so klein wie mo¨glich zu halten. In der Literatur findet man
Werte zwischen 3 s und 15 s [85, 83], wobei im Rahmen dieser Arbeit eine Zeitspanne
von 10 s verwendet wurde. Die Zeit der ersten In-Abscheidung (tIn) wurde von 0,5 bis 2
Monolagen variiert und die der zusa¨tzlichen Unterbrechungen (t, tAs) von 0 s bis 30 s. Die
u¨brigen Wachstumsparameter, sowie die Schichtfolge und Dicke wurden fu¨r die Grenz-
fla¨chenuntersuchung konstant gehalten. Die Pufferschicht besteht aus 60 nm AlAs, 60 nm
AlSb, gefolgt von 1800 nm GaSb. Die beiden Barrieren sind jeweils 24 nm dick und die
InAs-Dicke betra¨gt 15 nm. Als Deckschicht dient eine 5 nm dicke GaSb Schicht.
4.2.2 Einfluss der Indium-Abscheidungszeit an der Grenzfla¨che
Die erste kritische Zeitspanne bezu¨glich der Zelleno¨ffnungssequenz in Abb. 4.3 ist tIn, bei
der eine A¨nderung von 5 s einen großen Unterschied in der Mobilita¨t und Ladungstra¨ger-
dichte zur Folge hat, wie in Abb. 4.4 zu sehen ist. Außer der Variation von tIn wurden
hierbei alle u¨brigen Parameter konstant gehalten (tSb = 10 s, t = 5 s, tAs = 5 s).
Solange die In-Menge nicht ausreicht, um die komplette Oberfla¨che zu bedecken, liegt eine
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Abbildung 4.4: Elektronenmobilita¨t und Ladungstra¨gerschichtkonzentration bei Raumtem-
peratur und 77 K in Abha¨ngigkeit der In-Abscheidungsdauer (tIn).
Mischung unterschiedlicher Grenzfla¨chenbindungen vor. Mit steigendem In-Anteil steigt
die Mobilita¨t zuna¨chst an, bei sinkender Ladungstra¨gerdichte. Betrachtet man die Ex-
tremfa¨lle einer Zelleno¨ffnungssequenz fu¨r u¨berwiegend AlAs- bzw. InSb-Grenzfla¨chenbin-
dungen, so hat der AlAs-Typ eine hohe Ladungstra¨gerdichte und eine niedrige Mobilita¨t
zur Folge [83, 84]. Zusammen mit den Beobachtungen einer As-fu¨r-Sb Austauschreaktion
[83, 86] la¨sst sich schlussfolgern, dass durch den fu¨nfsekundigen As-Fluss bei nicht kom-
plett bedeckter In-Oberfla¨che ein As-fu¨r-Sb Austausch stattfindet und sich so ein Anteil
des AlAs-Typs an der Grenzfla¨che bildet. Die Transporteigenschaften lassen sich damit
bis tIn = 7, 5 s erkla¨ren, was der Abscheidungszeit einer Monolage Indium entspricht. Die
optimale Zeitspanne liegt jedoch daru¨ber, bei etwa 10 s bzw. 1,3 Monolagen. Fu¨r zwei
Monolagen (15 s) fa¨llt die Mobilita¨t dann wieder, bei einer geringfu¨gigen Erho¨hung der
Ladungstra¨gerdichte, was die Theorie von Tamm-Zusta¨nden unterstu¨tzt, worauf spa¨ter
noch na¨her eingegangen wird. Die bis 1,3 Monolagen Indium monoton fallende Ladungs-
tra¨gerdichte und die monoton steigende Mobilita¨t lassen auf die Versta¨rkung des selben
Effektes schließen. Am wahrscheinlichsten ist dabei eine fortschreitende Unterbindung von
As-Austauschreaktionen im AlSb. Ein U¨berschuss an Indiumatomen fu¨r die erste Mono-
lage ist notwendig, wenn z.B. In-Atome wieder desorbieren oder Inselbildung wa¨hrend
des Grenzfla¨chenwachstums auftritt und so mehr Indium zum Bedecken der komplet-
ten Oberfla¨che beno¨tigt wird. Durch die MEE-Methode wird die spannungsinduzierte,
einkristalline Inselbildung zwar weitgehend unterbunden, jedoch wurde ein starkes Ab-
sinken der RHEED-Intensita¨t wa¨hrend der Indiumabscheidung beobachtet, was auf eine
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Clusterbildung mit ungeordneten Oberfla¨chenzusta¨nden hindeutet. Diese Cluster ko¨nnen
die Oberfla¨che ebenfalls aufrauhen und so zu einem erho¨hten Indiumbedarf fu¨hren. Die
kompletten RHEED-Ergebnisse wa¨hrend des AlSb/InAs Grenzfla¨chenwachstums werden
detailliert im na¨chsten Kapitel beschrieben.
4.2.3 Einfluss der Arsen-Wachstumsunterbrechung auf die Trans-
port- und Struktureigenschaften
In Abb. 4.5 ist die Elektronenmobilita¨t und -dichte bei Raumtemperatur und 77 K in
Abha¨ngigkeit der As-O¨ffnungszeit (tAs) gezeigt. Es gibt eine optimale Zeitspanne von 6 s
bis 20 s, die zu hohen Elektronenbeweglichkeiten von mehr als 225000 cm2/V s bei 77 K
fu¨hrt. Des weiteren sieht man, dass sowohl die Elektronenmobilita¨t, als auch die Dichte,
zwischen 5 s und 6 s der As-O¨ffnungszeit steigt.
Im Unterschied zu tIn in Abb. 4.4 folgt der Verlauf der Mobilita¨tskurve bei Raumtempera-
tur nicht dem der Tieftemperaturmessung, d.h. wa¨hrend der As-Wachstumsunterbrechung
an der Grenzfla¨che laufen mehrere strukturelle Prozesse ab, die einen unterschiedlichen
Einfluss auf die Transporteigenschaften haben. Der die Mobilita¨t limitierende Faktor ist
fu¨r tAs < 20 s ein anderer, als der fu¨r tAs = 30 s, bei dem sowohl die Raumtemperaturmo-
bilita¨t wie auch die Tieftemperaturmobilita¨t fa¨llt. Die genauen atomaren Prozessabla¨ufe
werden in Kapitel 4.2.3.1 auf Seite 67 zusammengefasst.
Ein Anstieg der Elektronendichte bei la¨ngerer As-O¨ffnungszeit kann mit der Bildung von
As-antisite Defekten erkla¨rt werden. Beobachtet wurde dieser Effekt bisher beim AlAs
Grenzfla¨chentyp [83]: Wenn eine mit Al-Atomen abgeschlossene AlSb Schicht einem As-
Fluss ausgesetzt wird, so verdra¨ngen die As-Atome das Aluminium von der Oberfla¨che. Da
Arsen in diesem Fall ein Donator ist, fu¨hrt der AsAl-Defekt zu einer Erho¨hung der Elek-
tronendichte. Diese als As-soak Technik bezeichnete Methode wird auch zur Dotierung
von Antimoniden eingesetzt [155]. Fu¨r den umgekehrten Fall an der oberen Grenzschicht,
bei dem eine mit In-Atomen abgeschlossene InAs Schicht einem Sb-Fluss ausgesetzt wird,
wurden keine Antisitedefekte beobachtet, was auf eine sta¨rkere InAs-Bindung im Vergleich
zur InSb-Bindung zuru¨ckzufu¨hren ist.
As-antisite Defekte an der Grenzschicht fu¨hren zu einer signifikanten Reduzierung der
Mobilita¨t, wie beim AlAs Grenzfla¨chentyp gezeigt wurde [83]. Hier sinkt die Mobilita¨t
monoton mit der As-O¨ffnungszeit, wa¨hrend die Elektronendichte monoton steigt. Beim
InSb Grenzfla¨chentyp hingegen bewirkt ein As-Fluss zuna¨chst eine Erho¨hung der Mobi-
lita¨t bei 77 K, gefolgt von einer Zeitspanne mit relativ konstanter Mobilita¨t und Dichte,
bevor die Mobilita¨t fu¨r lange As-Zeiten sinkt und die Schichtladungstra¨gerkonzentration
steigt (Abb. 4.5). Eine Wachstumsunterbrechung unter einem As-Fluss von 6 s bis 20 s
56 KAPITEL 4. INAS-QUANTENTOPFSTRUKTUREN
Abbildung 4.5: Elektronenmobilita¨t und Ladungstra¨gerschichtkonzentration bei Raumtem-
peratur und 77 K in Abha¨ngigkeit der As-O¨ffnungszeit (tAs).
hat im Fall einer InSb Grenzfla¨che einen positiven Effekt (ho¨here Mobilita¨t), der nicht
durch die Bildung von As-antisite Defekten erkla¨rt werden kann.
Um den Einfluss des Arsens auf die Grenzfla¨che in situ zu untersuchen, wurden zeitauf-
gelo¨ste RHEED-Spektren wa¨hrend des Grenzfla¨chenwachstums aufgenommen. Aus Ho-
mogenita¨tsgru¨nden wurden die Strukturen fu¨r die Transportuntersuchungen bei rotie-
rendem Substrat gewachsen, wa¨hrend die RHEED Messungen separat und ohne Ro-
tierung erfolgten. In Abb. 4.6 sind die RHEED Intensita¨tskurven in [11¯0] und [110]
Azimutorientierung zusammen mit den Oberfla¨chenrekonstruktionsmustern fu¨r eine As-
Wachstumsunterbrechung von 40 s gezeigt. Die gestrichelten Linien in Abb. 4.6 geben
eine Zellenshutteroperation an; die Zellen mit offenem Shutter stehen im oberen Teil des
Diagramms. Man sieht, dass sowohl das Intensita¨tsprofil als auch das Rekonstruktionsmu-
ster vom Azimutwinkel abha¨ngen, was auf eine Anisotropie der Grenzfla¨cheneigenschaften
schließen la¨sst.
Wa¨hrend der ersten In-Abscheidung (13 s - 23 s) wechselt das RHEED-Muster langsam
von der Sb-stabilisierten (1×3) zu einer In-stabilisierten (1×1) Rekonstruktion. Wa¨hrend
dieser Zeitspanne ist zu jedem Zeitpunkt ein linienfo¨rmiges Muster zu beobachten, verbun-
den mit einer stark sinkenden Intensita¨t, was auf eine Bildung ungeordneter Oberfla¨chen-
bereiche hindeutet. Bleibt die Sb-Zelle wa¨hrend der Indiumabscheidung offen, entsteht
ein punktfo¨rmiges Muster, wie in Abb. 4.7 gezeigt wird, was auf eine InSb-Inselbildung
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Abbildung 4.6: Zeitaufgelo¨ste RHEED Intensita¨tsmessungen an der Hauptbeugungslinie
in [11¯0] und [110] Orientierung. Die gestrichelten Linien geben eine Shutteroperation an,
wobei die Zellen mit offenem Shutter im oberen Bereich des Diagramms stehen. Unter
dem Diagramm sind die beobachteten RHEED Rekonstruktionsmuster angegeben.
zuru¨ckgefu¨hrt werden kann. Da hier die In- und Sb-Atome gleichzeitig die Oberfla¨che
erreichen und migrieren, ist ein dreidimensionales Wachstum aufgrund der Grenzfla¨chen-
spannungsminimierung schon fru¨her energetisch bevorzugt. Bei der MEE-Methode ist das
Antimon bereits fest eingebaut, d.h. es existieren chemische Verbindungen mit dem dar-
unter liegendem Aluminium, bevor das Indium die Oberfla¨che erreicht. Ein Inselwachstum
kann so weitgehend unterdru¨ckt werden.
Wird bei dem MEE-Wachstum in Abb. 4.6 die As-Zelle geo¨ffnet, wechselt das RHEED-
Muster schlagartig fu¨r kurze Zeit zu (2×4), was der As-stabilisierten InAs Rekonstruktion
entspricht, bevor es zu einem pseudo-(3× 2) Muster wird, bei dem die 1/3 Bruchteilord-
nungslinien am Anfang einen zu großen Abstand haben, der sich mit der Zeit verringert
und so zu einem (3×2) Muster fu¨hrt. Nach weiteren 3 s wechselt das Rekonstruktionsmu-
ster zu (2 × 2) mit schwachen und diffusen Bruchteilordnungslinien, das wiederum nach
20 s zu einem (2× 4) Muster mit ebenfalls diffusen Bruchteilordnungslinien wird. Dieses
Muster bleibt wa¨hrend des InAs Wachstums bestehen, wobei die Bruchteilordnungslinien
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Abbildung 4.7: RHEED Bild nach 10 s InSb Wachstum auf AlSb ohne die MEE-Methode.
immer scha¨rfer werden.
An der oberen Grenzfla¨che wechselt das RHEED Muster nur zweimal: beim Schließen der
As-Zelle zur In-stabilisierten (4×2) Rekonstruktion und anschließend zur Sb-stabilisierten
(1× 3) Rekonstruktion, wenn die mit In-Atomen abgeschlossene InAs Schicht einem Sb-
Fluss ausgesetzt wird, wobei das (1 × 3) Muster sowohl fu¨r InSb als auch fu¨r AlSb zu
beobachten ist.
Die optimale In-Abscheidungszeit an der oberen Grenzfla¨che wurde von Nosho et al. mit
1,25 Monolagen Indium angegeben. Der beno¨tigte U¨berschuss an Indiumatomen wird hier
auf den scharfen U¨bergang des RHHED-Musters vom InAs zum AlSb zuru¨ckgefu¨hrt. Die
In-Bedeckung bei einer InAs (2× 4) Rekonstruktion ist dabei nicht ausreichend, um eine
komplette InSb (1×3) Oberfla¨chenlage zu erzeugen, was zu einer Leerstellenkonzentration
von 25 % fu¨hrt [88]. Um dies auszugleichen, wurde auch im Rahmen dieser Arbeit ein
Indiumu¨berschuss an der oberen Grenzfla¨che angeboten.
Aus den wenigen und scharfen U¨berga¨ngen, sowie den geringeren Intensita¨tsschwankungen
an der oberen Grenzschicht, la¨sst sich bereits schließen, dass die AlSb auf InAs Grenzfla¨che
abrupter ist, als die InAs auf AlSb Grenzfla¨che. Der ha¨ufige Wechsel des RHEED Musters
an der unteren Grenzschicht deutet auf Interdiffusionsprozesse hin. In Analogie zu den
Beobachtungen an GaSb/InAs Grenzfla¨chen sind Sb-Atome die am wahrscheinlichsten
diffundierende Spezies [89]. Bei der Sb-stabilisierten (1× 3) Rekonstruktion befindet sich
ein U¨berschuss an Sb-Atomen an der Oberfla¨che, die metallische Sb-Inseln bilden ko¨nnen.
Dieses u¨berschu¨ssige Antimon kann wiederum an die In-Oberfla¨che diffundieren und so-
mit zu den Vera¨nderungen im RHEED Muster fu¨hren. Dies erkla¨rt auch weswegen das
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RHEED Muster wa¨hrend der In-Abscheidungsphase nur sehr langsam Richtung (1 × 1)
wechselt und selbst am Ende die 1/3 Linien nicht vollsta¨ndig verschwunden sind. Beim O¨ff-
nen der As-Zelle ist dann fu¨r kurze Zeit das As-stabilisierte InAs-Rekonstruktionsmuster
zu erkennen, bevor sich eine (2 × 3) Rekonstruktion einstellt, wie sie beim Wachsen von
InAsSb auftritt [89]. Energetisch ist die InSb-Bindung gegenu¨ber der InAs-Bindung nicht
bevorzugt, da die erst genannte jedoch trotzdem auftritt, wird eine erho¨hte Entropie
als treibende Kraft fu¨r die Sb-Diffusion in InAs verantwortlich gemacht [89]. Fu¨r lan-
ge As-Zeiten gewinnt Arsen die Oberhand und das Rekonstruktionsmuster wechselt zur
As-stabilisierten Phase (Abb. 4.6).
Betrachtet man jetzt die RHEED-Intensita¨tskurven in Abb. 4.6, so steigen sie zuna¨chst
wa¨hrend der Wachstumsunterbrechung unter einem Sb-Fluss an. Dieser Effekt kann bei
jeder Wachstumsunterbrechung beobachtet werden und wird auf eine Gla¨ttung der Ober-
fla¨che, d.h. einer Reduzierung der Stufendichte, zuru¨ckgefu¨hrt [90]. An einer Grenzfla¨che
fu¨hrt dies zu einer Reduzierung der Grenzfla¨chenrauhigkeit und ist somit von Vorteil.
Das anschließende Sinken der Intensita¨t in beiden Azimutorientierungen beim O¨ffnen des
In-Shutters ist durch den Beginn des Wachstums einer Monolage, also dem Start einer
RHEED-Oszillation, erkla¨rbar. Jedoch steigt die Intensita¨t in Abb. 4.6 nicht mehr an,
wie bei einer RHEED Oszillation zu erwarten ist, obwohl nach 10 s bereits eine In-Menge
ausreichend fu¨r 1,3 Monolagen abgeschieden wurde. Am Ende der In-Abscheidungsphase
(bei 20 s in Abb. 4.6) erreicht die Intensita¨t das Hintergrundniveau der CCD-Kamera fu¨r
den [11¯0] Azimutwinkel.
Um kleine Intensita¨tsunterschiede nahe des Hintergrundniveaus beobachten zu ko¨nnen,
wurde der Weisswert der CCD-Kamera mo¨glichst nahe an den Schwarzwert gesetzt, so
dass eine geringe RHEED-Intensita¨t bereits einen Wechsel von schwarz nach weiß ver-
ursacht. Mit der erho¨hten Empfindlichkeit fu¨r schwache Signale ist jetzt eine Oszilla-
tion wa¨hrend der In-Abscheidung erkennbar (Abb. 4.8). Die Intensita¨tserho¨hung nach
der In-Abscheidung ist durch die Wachstumsunterbrechung erkla¨rbar, gefolgt von einer
schlagartigen Intensita¨tserniedrigung beim O¨ffnen der As-Zelle. Beim anschließenden InAs
Wachstum sind dagegen die Oszillationen nur zu erahnen.
Neben der bisher betrachteten maximalen Intensita¨t ist die Reflexform und die Lage
des Maximums von Interesse. In Abb. 4.9 ist das AlSb-Rekonstruktionsmuster in [11¯0]-
Richtung vor dem Grenzfla¨chenwachstum zu sehen. Mit (a), (b) und (c) sind die mo¨glichen
Scanarten bezeichnet. Soll die maximale Intensita¨t des Beugungssignals ausschlaggebend
sein, wird die Rechteckform (a) gewa¨hlt. Dies ist der Fall bei Oszillationsmessungen, wo-
bei in Abb. 4.9 der Weisswert fu¨r eine herko¨mmliche Oszillationsmessung zu niedrig ist
und nur fu¨r den Fall einer anschließenden drastischen Intensita¨tserniedrigung, wie beim
Grenzfla¨chenwachstum, Sinn macht.
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Abbildung 4.8: Zeitabha¨ngige RHEED-Messung entlang der c-Linie von Abb. 4.9.
Zur Charakterisierung der Reflexform ist ein Scan entlang der [10]-Richtung (b) und
der [01]-Richtung (c) erforderlich. In Abb. 4.8 wurde entlang der c-Linie gemessen ([01]-
Richtung). Eine Peakverbreiterung bzw. eine Zunahme der Halbwertsbreite ist nicht er-
kennbar. Ein Scan in [10] Richtung ist in Abb. 4.10 gezeigt, wobei hier die Graustufen
die Intensita¨tsverteilung wiedergeben. Von der In- bis zur As-Phase ist das Signal eher
punktfo¨rmig, verbunden mit einer Verschiebung des Maximums weg vom Prima¨rstrahl,
was auf eine Aufrauhung der Oberfla¨che schließen la¨sst, die beim anschließendem InAs-
Wachstum wieder verschwindet.
Die geringste Intensita¨t wird kurz nach dem O¨ffnen der As-Zelle gemessen. Hier ist das
Beugungsbild nahezu vollkommen verschwunden, was einen ungeordneten Oberfla¨chenzu-
stand anzeigt.
Unter der Annahme, dass der Grad der Unordnung mit der Grenzfla¨chenrauhigkeit korre-
liert, la¨sst sich zusammen mit den azimutwinkelabha¨ngigen Messungen folgern, dass die
Rauhigkeit von der Kristallorientierung abha¨ngt und in [11¯0] Richtung ho¨her ist, in der
der Intensita¨tsunterschied gro¨ßer ist und das RHEED Muster ha¨ufiger wechselt (Abb.
4.6).
Auf hochauflo¨senden TEM Bildern konnten tatsa¨chlich ungeordnete Bereiche u¨ber der
Grenzfla¨che beobachtet werden, wodurch zum ersten Mal ein direkter Zusammenhang
zwischen dem Oberfla¨chenzustand wa¨hrend des Grenzfla¨chenwachstums und der atoma-
ren Struktur im eingebauten Zustand gezeigt werden konnte [91]. In Abb. 4.11a ist die
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Abbildung 4.9: RHEED-Bild von AlSb in [11¯0] Richtung. Das Rechteck (a) sowie die
Linien (b) und (c) zeigen die verschiedenen Scanmo¨glichkeiten fu¨r die zeitaufgelo¨sten
Messungen.
periodische Gitterstruktur u¨ber die gesamte Grenzfla¨che sichtbar, wa¨hrend in 4.11b so
viele Atome von der periodischen Gitterposition verschoben sind, dass in dem von der
gestrichelten Line umschlossenen Gebiet der Gitterkontrast verloren gegangen ist. Diese
zum Amorphen tendierenden Bereiche ko¨nnen eine Quelle fu¨r Versetzungen sein (Abb.
4.11b), die dann durch den gesamten Quantentopf laufen. Desweiteren sind zwei Grenz-
fla¨chenstufen in Abb. 4.11b zu sehen. Die Grenzfla¨chenrauhigkeit setzt sich demnach aus
unterschiedlichen Defektarten zusammen, die sich strukturell in drei Klassen einteilen
lassen:
• Dreidimensionale Defekte, wie amorphe oder polykristalline Bereiche, deren Bildung
sowohl kinetischen als auch thermodynamischen Ursprungs sein kann, und entwe-
der auf eine Gitterfehlanpassung, Interdiffusion bzw. Austauschreaktion oder einer
Kombination daraus zuru¨ckzufu¨hren ist. Eine große Gitterfehlanpassung fu¨hrt zur
Inselbildung, die in manchen Strukturen erwu¨nscht ist und als Quantendotwachs-
tum bezeichnet wird [92]. Die Inselgro¨ße und Dichte ha¨ngen von der Fehlanpassung
und der Oberfla¨chenenergie ab [93]. Beim Zusammenwachsen der Insel ko¨nnen dann
Defektregionen entstehen. Durch Interdiffusion und Austauschreaktionen entstehen
Phasen unterschiedlicher Sto¨chiometrie und Gitterkonstanten, die dann ebenfalls
zu dreidimensionalen Defekten fu¨hren. Sowohl die Gitterfehlanpassung als auch die
Interdiffusion kommen hier als mo¨gliche Ursache in Betracht, da InSb eine Fehlan-
passung von 5,6 % zu AlSb hat und Antimon zur Segregation in InAs neigt [94].
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Abbildung 4.10: Zeitabha¨ngige RHEED Messung entlang der Hauptbeugungslinie (b-Linie
in Abb. 4.9). Zu sehen ist eine Verschiebung des Maximums verbunden mit einer redu-
zierten La¨ngenausdehnung zwischen der Indium und InAs Phase.
Bei einer wie der hier verwendeten InSb Grenzfla¨che ist die Interdiffusion jedoch
geringer als bei einer AlAs Grenzfla¨che [85].
• Eindimensionale Defekte, wie Versetzungen und Stufen. Stufen (wie in Abb. 4.11b
zu sehen) entstehen durch den Wechsel der Elemente, wenn kein reines Lagen-bei-
Lagen Wachstum stattfindet oder nicht genu¨gend Atome zum Abschließen der Lage
”
angeboten“ werden. Die Anzahl der Stufen ha¨ngt sowohl von den Wachstumspa-
rametern Temperatur und BEP1 ab, als auch von der verwendeten Pufferschicht
[95].
• Punktdefekte, wie Leerstellen, Fremdatome oder Antisitedefekte.
Die Defekte an der Grenzfla¨che ko¨nnen zum einen die Ladungstra¨gerkonzentration be-
einflussen, indem sie als Elektronenquelle oder Elektronentraps2 wirken, und zum ande-
ren eine Reduzierung der Elektronenmobilita¨t bewirken. Unter der Annahme, dass die
atomare Zusammensetzung in den ungeordneten Bereichen in Abb. 4.11b gleich der des
umgebenen InAs Gitters ist, wird ein Elektron, das durch den ungeordneten Bereich will,
inelastische Phonon-Elektron Streuprozesse erfahren und somit an Energie, d.h. Mobilita¨t
verlieren. Die maximale Rauhigkeit (wobei Rauhigkeit hier als ungeordneter Bereich de-
finiert wird), die bei den TEM-Proben beobachtet wurde, betra¨gt drei Monolagen fu¨r die
1BEP = Beam Equivalent Pressure
2trap (engl.) = Einfangzentrum
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Abbildung 4.11: XTEM Bilder der unteren Grenzschicht (a) ohne dreidimensionale De-
fekte und (b) mit ungeordneten Bereichen. Das von der gestrichelten Linie umschlossene
Gebiet zeigt die Grenzfla¨chenrauhigkeit, wobei die untere Linie die Grenzfla¨che markiert.
Eine Versetzung hat sich direkt u¨ber dem ungeordneten Gebiet gebildet und verla¨uft durch
den Quantentopf. Die Bilder zeigen die (11¯0) Ebene, mit der Wachstumsrichtung von
unten nach oben.
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untere Grenzschicht. Ein Großteil der Grenzfla¨che weist jedoch einen geringeren Grad an
Unordung auf, wie ausschnittsweise in Abb. 4.11a zu sehen ist. Der Gitterkontrast ist hier
zwar u¨ber die gesamte Grenzfla¨che sichtbar, allerdings sind z.T. ungleiche Gitterabsta¨nde
und nicht klar abzugrenzende Gitterpunkte zu erkennen, die auf Verspannungen und De-
fekte kleinerer Dimension hindeuten.
Fu¨r die obere Grenzschicht konnte lediglich ein ungeordneter Bereich ausgemacht werden
(Abb. 4.12b) und selbst hier ist der atomare Gitterkontrast nicht vollsta¨ndig verschwun-
den, so dass der Unordnungsgrad an der oberen Grenzschicht als niedriger anzusehen ist.
Der u¨berwiegende Teil der oberen Grenzschicht weist keine Defekte auf (Abb. 4.12a). Die
TEM-Bilder besta¨tigen damit die RHEED-Ergebnisse und zeigen, dass das InAs auf AlSb
Wachstum problematischer ist.
Neben einem gro¨ßeren Grad an Unordnung kann anhand der TEM-Bilder ein weiterer
Grund erkannt werden, weswegen die untere Grenzschicht einen gro¨ßeren Einfluss auf die
Transporteigenschaften im Quantentopf hat: Die Grenzfla¨chenrauhigkeit bildet sich immer
in Wachstumsrichtung aus, wie in Abb. 4.12b, 4.11b und 4.14 zu sehen ist. Fu¨r die untere
Grenzfla¨che befindet sich die Rauhigkeit im InAs-Topf, wa¨hrend sie sich fu¨r die obere
Grenzfla¨che in der AlSb-Barriere befindet. Da die Elektronen im InAs fließen, hat die
Rauhigkeit an der unteren Grenzschicht einen sta¨rkeren Einfluss auf die Elektronenmobi-
lita¨t. Der gro¨ßere Einfluss der unteren Grenzfla¨che auf die Transporteigenschaften wurde
bereits anhand von Hallmessungen an Proben mit unterschiedlichen Grenzfla¨chentypen
fu¨r die untere und obere Grenzfla¨che gezeigt [83].
Hieraus ergibt sich die Notwendigkeit der Wachstumsoptimierung speziell fu¨r die untere
Grenzschicht, was durch die Einfu¨hrung einer Wachstumsunterbrechung unter einem As-
Fluss mo¨glich ist, wie die Transportmessungen in Abb. 4.5 gezeigt haben.
Bei den RHEED-Intensita¨tskurven in Abb. 4.6 wurde bereits der Verlauf wa¨hrend der Sb-
Wachstumsunterbrechung und der ersten In-Abscheidung besprochen, an die sich jetzt die
As-Wachstumsunterbrechung anschließt. Wird die mit Indium abgeschlossene Oberfla¨che
bei t = 30 s in Abb. 4.6 einem As-Fluss ausgesetzt, so steigt die RHEED Intensita¨t wieder
an und erreicht ein Maximum fu¨r die [11¯0] Orientierung nach 25 s As-Fluss. Da hier die
Oberfla¨che lediglich einem As-Fluss ausgesetzt ist, steigt die Intensita¨t wa¨hrend einer
Wachstumsunterbrechung. Dies unterscheidet die hier verwendete Shuttersequenz von der
anderer Gruppen, die die As-Zelle bei offener In-Zelle o¨ffnen [83, 85, 96, 97, 98]. In diesem
Fall steigt die Intensita¨t ebenfalls, jedoch bei fortschreitendem Wachstum [98]. Bei der
Probe mit tAs = 0 s in Abb. 4.5 wurde eine solche Shuttersequenz benutzt, bei der die As-
Zelle aufgeht, wa¨hrend die In-Zelle offen bleibt. Die niedrigere Elektronenmobilita¨t dieser
Probe, verglichen mit tAs = 6 s, 10 s und 20 s zeigt indirekt, dass die Grenzfla¨chenqualita¨t
durch die Einfu¨hrung einer As-Wachstumsunterbrechung verbessert werden kann.
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Abbildung 4.12: XTEM Bilder der oberen Grenzschicht (a) ohne und (b) mit Defekten.
Zu sehen ist die (11¯0) Ebene, mit der Wachstumsrichtung von unten nach oben.
Zuna¨chst nicht erkla¨rbar sind jedoch die niedrigen Mobilita¨ten fu¨r tAs = 5 s und 30 s,
sowie das Maximum fu¨r 6 s.
Um die Abha¨ngigkeit der Mobilita¨t von der As-Zeit zu untersuchen, wurden zeitaufgelo¨ste
RHEED-Intensita¨tsmessungen fu¨r tAs = 0 s, 5 s, 15 s, 20 s und 30 s durchgefu¨hrt.
In Abb. 4.13 links sieht man, dass die Intensita¨tskurven von tAs = 0 s und tAs = 5 s
a¨hnlich sind, bis auf die Verschiebung in der Zeitachse aufgrund der Wachstumsunterbre-
chungen. Schaut man sich die zugeho¨rigen Transporteigenschaften an, so sind auch diese
vergleichbar (Abb. 4.5). Der Intensita¨tsverlauf ist demnach ein Indikator fu¨r die Grenz-
fla¨chenqualita¨t und damit fu¨r die Transporteigenschaften. Fu¨r la¨ngere As-Zeiten entsteht
ein Peak in der Intensita¨tskurve (Abb. 4.13b), wobei fu¨r tAs < 25 s das Maximum mit
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Abbildung 4.13: Zeitaufgelo¨ste RHEED-Intensita¨tsmessungen in [11¯0] Orientierung fu¨r
unterschiedliche As-Zeiten.
dem O¨ffnen der In-Zelle zusammen fa¨llt, wa¨hrend fu¨r la¨ngere As-Zeiten die Intensita¨t be-
reits wieder fa¨llt, bevor der In-Shutter aufgeht. Korreliert man die Intensita¨tsverla¨ufe mit
den Transporteigenschaften, so erha¨lt man nur dann eine hohe Tieftemperaturmobilita¨t,
wenn tAs ausreichend fu¨r eine Intensita¨tserho¨hung auf mindestens das unterste Niveau
des InAs-Wachstums ist und die In-Zelle geo¨ffnet wird bevor die Intensita¨t wieder fa¨llt.
Die As-Wachstumsunterbrechung kann demnach in drei Bereiche unterteilt werden:
• tAs ≤ 5 s: Die RHHED-Intensita¨t am Ende der As-Wachstumsunterbrechung ist
niedriger als die fu¨r das InAs-Wachstum. Die Ladungstra¨gerdichte ist gering und
die Elektronenmobilita¨t liegt im mittleren Bereich.
• 5 s < tAs < 25 s: Der Intensita¨tsverlauf weist einen Peak auf, der mit dem Aufge-
hen des In-Shutters zusammen fa¨llt. Die Elektronendichte ist mittelma¨ßig und die
Tieftemperaturmobilita¨t ist hoch.
• tAs ≥ 25 s: Die Intensita¨t sinkt am Ende der As-Wachstumsunterbrechung und die
Elektronendichte ist hoch, wa¨hrend die Mobilita¨t niedrig ist.
Strukturell ko¨nnen diese drei Bereiche durch eine Sb-Segregation in InAs und As-Austausch-
reaktionen erkla¨rt werden. Mit STM-Untersuchungen konnte eine Sb-Segregation in InAs
nachgewiesen werden [99, 94]. Aufgrund von Relaxationsprozessen an der Oberfla¨che von
(11¯0) Ebenen, ragt die lange InSb-Bindung aus dem InAs heraus und sorgt somit fu¨r einen
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hellen Kontrastpunkt [100]. Im Gegensatz dazu erscheint die kurze AlAs-Bindung dun-
kel. Der Kontrast, der in diesem Fall mehr durch die Topographie als durch elektronische
Zusta¨nde beeinflusst wird, kann somit fu¨r eine qualitative Analyse im atomaren Bereich
eingesetzt werden. Mit dieser Methode wurden auch As-fu¨r-Sb Austauschreaktionen durch
einen As-soak an GaSb/InAs Grenzfla¨chen nachgewiesen [86]. Auf den TEM-Bildern hin-
gegen wird nicht nur die oberste relaxierte Atomreihe abgebildet, sondern es wird ein
gemittelter Zustand u¨ber viele Gitterebenen gezeigt, wodurch der eigentliche Grad an
Unordnung besser sichtbar wird. In Abb. 4.14 ist ein Grenzfla¨chenbereich gezeigt, bei dem
neben dem ungeordneten Bereich von 1 bis 3 Monolagen direkt u¨ber der Grenzfla¨che noch
weitere Bereiche in der InAs-Schicht existieren, die ebenfalls nur einen schwachen Gitter-
kontrast aufweisen. Generell ist zu beobachten, dass der InAs-Gitterkonstrast sta¨rker wird,
je weiter man von der Grenzfla¨che entfernt ist. In Verbindung mit den oben erwa¨hnten
STM-Untersuchungen kann dies entweder auf Verunreinigungen durch eine Sb-Segregation
oder auf den Einbau von Sb-Hintergrundatomen aus dem Vakuum zuru¨ckgefu¨hrt werden.
Abbildung 4.14: XTEM Bild einer (11¯0) Ebene der unteren Grenzschicht mit Defektregio-
nen im InAs.
4.2.3.1 Atomarer Ablauf wa¨hrend der As-Wachstumsunterbrechung
Aus den oben genannten Beobachtungen und den im Rahmen dieser Arbeit durchgefu¨hr-
ten RHEED and TEM Untersuchungen kann ein Gesamtbild der wa¨hrend der As-Wachs-
tumsunterbrechung ablaufenden Prozesse entworfen werden:
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Fu¨r tAs ≤ 5 s kann man annehmen, dass Antimon in die ersten InAs Monolagen segregiert
und dies zu ungeordneten Bereichen u¨ber der Grenzfla¨che fu¨hrt. Bei mittleren As-Zeiten
findet dann genu¨gend As-fu¨r-Sb Austausch statt, um die Sb-Segregation zu minimieren,
was zu einer Verringerung der Streuzentren und somit einer ho¨heren Mobilita¨t bei 77 K
fu¨hrt.
Bei Raumtemperatur steigt dagegen die Mobilita¨t fu¨r mittlere As-Zeiten nicht (Abb. 4.5
auf Seite 56). Dies kann damit erkla¨rt werden, dass bei Raumtemperatur Phononenstreu-
ung der limitierende Faktor ist und nicht Streuung an Fremdatomen [25]. Eine Streuung an
Fremdatomen sollte dagegen bei tiefen Temperaturen dominieren. Die Mobilita¨tserho¨hung
der 77 K Kennlinie unterstu¨tzt somit die Annahme einer reduzierten Sb-Segregation.
Der Anstieg der Ladungstra¨gerdichte bei tAs = 6 s kann zum einen von der Antisitede-
fektbildung herru¨hren, aber auch mit einer Reduzierung der Elektronentraps begru¨ndet
werden. Die zusa¨tzlichen Energieniveaus, die als Traps wirken, ko¨nnen dabei von den De-
fektregionen an der Grenzfla¨che verursacht werden. Fu¨r die letztgenannte Version, also die
der Elektronentraps, spricht, dass fu¨r mittlere As-Zeiten die Kurven der Ladungstra¨ger-
dichte und der Mobilita¨t fu¨r 77 K auf hohem Niveau nahezu konstant bleiben (Abb. 4.5).
Bei der Bildung von Antisitedefekten ist zu erwarten, dass die Mobilita¨t rapide fa¨llt,
bei einer stetigen Erho¨hung der Ladungstra¨gerdichte. Eine merkliche Anzahl von An-
tisitedefekten hat sich demnach bei mittleren As-Zeiten nicht gebildet. Vielmehr findet
ein weiterer As-fu¨r-Sb Austausch statt, so dass die InSb-Grenzfla¨che allma¨hlich zu ei-
ner AlAs-Grenzfla¨che wird. Bei optimalen Wachstumsbedingungen und Shuttersequenzen
wurde bereits von AlAs-Grenzfla¨chen ohne merkliche strukturelle Degradation berichtet
[86, 101], woraus gefolgert werden kann, dass fu¨r mittlere As-Zeiten zwischen 5 s und
25 s der Anteil an AlAs Bindungen an der Grenzfla¨che zunimmt, aber trotzdem hohe
Mobilita¨ten mo¨glich sind. Damit la¨sst sich der mittlere As-Bereich mit relativ konstanten
Transporteigenschaften erkla¨ren. Bei langen As-Zeiten (tAs > 25 s) findet schließlich auch
eine Durchdringung der AlSb-Schicht mit Arsen statt, was zur Aufrauhung der Grenz-
schicht und zur Bildung von AsAl-Antisitedefekten fu¨hrt, wie durch eine Zunahme der
Elektronendichte bei gleichzeitiger Reduzierung der Mobilita¨t in Abb. 4.5 zu beobachten
ist. Die maximale Mobilita¨t wurde fu¨r tAs = 6 s gemessen. Nach 6 s erreicht die Intensita¨t
unter einem As-Fluss das untere Niveau fu¨r das InAs Wachstum in beiden Azimutori-
entierungen. Dies ist die optimale Zeit fu¨r eine Wachstumsunterbrechung unter einem
As-Fluss.
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4.2.4 Einfluss der Wachstumsunterbrechung (t + tAs) und der
Pufferschicht auf die Transporteigenschaften
Tabelle 4.1: Hall-Daten bei Raumtemperatur fu¨r AlSb/InAs QWs
Dotierung/ Mobilita¨t/ dInAs/ InSb-Grenzfla¨che Barriere/ Pufferschicht Literatur
(1/cm2) (cm2/Vs) nm nm
1,40E+12 3000 5, 5 ohne Wachstumspause 50 SL(GaAs/AlGaAs) + 50nm AlSb + [113]
1µm GaSb + 1µm AlSb + SL
1,96E+12 6400 6 mit Wachstumspause 15 80nm GaAs + 500nm GaSb diese Arbeit
1,05E+12 27000 15 ohne Wachstumspause 50 100nm AlSb + 1µm GaSb + [83]
1µm AlSb + SL
1,8E+12 27500 15 mit Wachstumspause 15 80 nm GaAs + 500nm GaSb diese Arbeit
4,02E+12 16500 15 ohne Wachstumspause 15 80 nm GaAs + 500nm GaSb diese Arbeit
1,3E+12 30250 15 ohne Wachstumspause 24 60nm AlAs + diese Arbeit
70nm AlSb + 1,8µm GaSb
1,27E+12 30470 15 mit Wachstumspause 24 60nm AlAs + diese Arbeit
70nm AlSb + 1,8µm GaSb
Eine kurze Wachstumsunterbrechung dient einer Gla¨ttung der Oberfla¨che und wird beim
Pufferschichtwachstum, meist im Zusammenhang mit superlattice-Strukturen (SL) ein-
gesetzt. Da keine neuen Gruppe III-Atome, d.h. in unserem Fall gar keine Atome, die
Oberfla¨che erreichen, ist die Diffusionsla¨nge der bereits an der Oberfla¨che sorbierten Ato-
me erho¨ht, wodurch Versetzungen gestoppt werden ko¨nnen. Die Methode der Wachs-
tumsunterbrechung wird hier erstmals direkt an der Grenzfla¨che zur aktiven InAs-Schicht
eingesetzt und in Abha¨ngigkeit der Pufferschicht untersucht. In Tab. 4.1 ist die Elektro-
nenmobilita¨t und -dichte in Abha¨ngigkeit einer Wachstumsunterbrechung und der Puf-
ferschicht gegenu¨bergestellt. Daru¨ber hinaus sind Vergleichswerte aus der Literatur ange-
geben. Bei allen in der Tabelle aufgefu¨hrten Strukturen wurde der InSb-Grenzfla¨chentyp
verwendet. Bei den Strukturen ohne Wachstumsunterbrechung geht der In-Shutter nur
einmal wa¨hrend des gesamten InAs-Wachstums auf und zu, d.h. bezu¨glich der eingefu¨hr-
ten Shuttersequenz in Abb. 4.3 auf Seite 53 sind t = 0 s und tAs = 0 s. Wie bereits erwa¨hnt,
entspricht dies der herko¨mmlichen Sequenz, wie sie von den meisten MBE-Gruppen ver-
wendet wird. Die Strukturen mit Wachstumsunterbrechung beinhalten nach der ersten
In-Abscheidung (tIn) eine fu¨nfsekundige Pause mit geschlossenen Shuttern (t = 5 s), da-
nach wird die As-Zelle geo¨ffnet, bevor nach weiteren 5 s der In-Shutter wieder aufgeht
(tAs = 5 s).
Vergleicht man die Mobilita¨ten bei du¨nner Pufferschicht (80 nm GaAs und 500 nm GaSb),
so bedeutet die ho¨here Mobilita¨t des Wafers mit Wachstumspause eine reduzierte Defekt-
dichte im InAs. Die gemessenen Mobilita¨ten sind sogar etwas ho¨her, als die Vergleichswerte
aus der Literatur, bei denen ein komplexer Puffer verwendet wurde.
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In Abb. 4.15 sind zwei Versetzungen zu sehen, die ihren Ursprung am gitterfehlangepas-
sten U¨bergang vom Substrat zur Pufferschicht haben. Die rechte Versetzung wird an der
AlSb/InAs Grenzschicht gestoppt. Dieser Wafer wurde mit der Wachstumsunterbrechung
gewachsen.
Bei Verwendung der optimierten Pufferschicht (60 nm AlAs, 70 nm AlSb, 1,8 µm GaSb)
ist dagegen kein Mobilita¨tsunterschied zwischen den beiden Shuttersequenzen messbar.
Die Anzahl der Versetzungen, die durch die Pufferschicht gehen und den Quantentopf
erreichen, ist bei der optimierten Pufferschicht gering.
Aus diesen Untersuchungen und im Vergleich zu den Literaturwerten kann man schlie-
ßen, dass sich bereits bei geringer Pufferschichtdicke akzeptable Beweglichkeiten erzielen
lassen, wenn eine zusa¨tzliche Wachstumsunterbrechung am Quantentopf eingefu¨hrt wird.
Die unterschiedlichen Ladungstra¨gerkonzentrationen im InAs ha¨ngen unter anderem von
der Dicke der oberen AlSb Barriere ab. Durch das Ferminiveau-pinning ist die Dotierung
im InAs umso ho¨her, je na¨her der Quantentopf an der Oberfla¨che liegt [102]. Vergleicht
man die Wafer mit konstanter 15 nm Barriere und 500 nm GaSb Puffer, so verha¨lt sich
die Dotierung umgekehrt proportional zur Mobilita¨t, d.h. die Defektreduzierung durch die
Wachstumsunterbrechung an der Grenzfla¨che, reduziert die Ladungstra¨gerkonzentration
und erho¨ht die Elektronenmobilita¨t.
Bei einem effektiven Puffer hat die Wachstumsunterbrechung jedoch keinen messbaren
Einfluss.
Abbildung 4.15: XTEM Bild mit zwei Versetzungen, die an der Gitterfehlanpassung zwi-
schen dem Substrat und der Pufferschicht entstanden sind. Die rechte Versetzung wird an
der AlSb/InAs Grenzfla¨che gestoppt.
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4.2.5 Shubnikov-de Haas und Quantum Hall-Effekt in Abha¨ngig-
keit der Grenzfla¨chenbedingungen
In Abb. 4.16 sind die Magnetotransportmessungen bei 1,3 K in Abha¨ngigkeit der As-
Wachstumsunterbrechung gezeigt3. Auf den Bildern links sind die SdH-Oszillationen bei
geringer magnetischer Flussdichte (B) zu sehen und rechts die fu¨r hohe Flussdichten,
inklusive des Quantum-Hall Effekts.
Der Widerstand Rxx
4 kann dabei mit folgender Gleichung beschrieben werden [27]:
Rxx =
2pi2m∗kBT
h¯ eB sinh(2pi
2m∗kBT
h¯eB
)
exp
( −pi
ωc τ
)
cos
(
2pi2h¯ ne
eB
)
, (4.1)
mit der effektiven Masse m∗, der Boltzmann Konstanten kB, der Temperatur T , der
Planckschen Konstante h¯, der Elementarladung e, der magnetischen Flussdichte B, der
Zyklotronresonanzfrequenz ωc, der Streuzeit τ und der Elektronenladungstra¨gerkonzen-
tration im 2DEG ne.
Durch eine Auftragung von Rxx u¨ber 1/B werden die Oszillationen unverzerrt wiederge-
geben (Abb. 4.16 links). Fu¨r die Wellenla¨nge der Oszillation ist der cos-Term in Gleichung
4.1 verantwortlich, der eine Funktion der Ladungstra¨gerkonzentration im 2DEG und der
magnetischen Flussdichte ist. Die Ladungstra¨gerkonzentration ne ergibt sich somit fu¨r
eine Periode Bn zu:
1
Bn
− 1
Bn+1
=
2e
h ne
. (4.2)
Die Ladungstra¨gerkonzentrationen und die Anzahl der besetzten Leitungsba¨nder ko¨nnen
direkt u¨ber eine Fouriertransformation der 1/B Auftragung abgelesen werden. Bei allen
Proben in Abb. 4.16 ist keine U¨berlagerung mehrerer Wellenfunktionen zu erkennen, wie
das Auftreten einer Frequenz belegt. Da nur das erste Leitungsband besetzt ist, spricht
man deshalb von einem wahren 2DEG.
Unter Verwendung einer Wachstumsunterbrechung an der Grenzfla¨che sind die SdH-
Oszillationen schon bei kleiner magnetischer Flussdichte sichtbar. Fu¨r tAs = 5 s erscheinen
die Oszillationen bereits ab 0,5 T (2T−1), was fu¨r eine hohe Qualita¨t des 2DEG spricht.
Dieser Wafer ist jedoch inhomogen. Wa¨hrend die Transporteigenschaften in der Mitte des
tAs = 5 s mit denen des tAs = 0 s Wafers u¨bereinstimmen, kann fu¨r einige Randbereiche
eine ho¨here Mobilita¨t gemessen werden. Diese Inhomogenita¨t kann durch eine nicht op-
timale Rotationsgeschwindigkeit des Wafers beim Grenzfla¨chenwachstum erkla¨rt werden,
3Die Messungen wurden in Saclay (Frankreich), am De´partment de Recherche sur l’Etat condense´,
durchgefu¨hrt.
4Zur Definition von Rxx siehe auch Kap. 2.4.
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Abbildung 4.16: SdH-Oszillationen und Quanten-Hall-Effekt Messungen bei 1,3 K mit un-
terschiedlichen Wachstumsunterbrechungszeiten unter einem As-Fluss an der AlSb/InAs
Grenzfla¨che. Die Abbildungen auf der linken Seite zeigen die SdH-Oszillationen bei ge-
ringer magnetischer Flussdichte. In den Einsa¨tzen ist die Fouriertransformation der 1/B-
Auftragung gezeigt, aus der die Ladungstra¨gerdichte im 2DEG hervorgeht. Auf der rechten
Seite sind fu¨r hohe magnetische Flussdichten die SdH-Oszillationen und die Quanten-Hall-
Effekt Messungen zu sehen, wobei in der Abbildung Mitte-Rechts die Fu¨llfaktoren indiziert
sind.
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was sich besonders an den Randbereichen bemerkbar macht. Die Probe fu¨r tAs = 5 s in
Abb. 4.16 stammt von einem Randbereich, der offenbar einem ho¨heren As-Fluss ausge-
setzt war, da hier die Transporteigenschaften des Wafers denen fu¨r As-Zeiten zwischen 6
s und 20 s gleichen.
Um Oszillationen bei kleiner Flussdichte B sichtbar zu machen, beno¨tigt man eine mo¨glichst
geringe Verbreiterung der Landau Niveaus. Wie aus Gleichung 4.1 hervorgeht, ist dies fu¨r
tiefe Temperaturen, eine geringe effektive Masse (m∗), sowie eine große Zeit zwischen zwei
Sto¨ßen eines Elektrons (τ) der Fall. Ferner hilft eine lange Oszillationsperiode, also ein
kleines ne, die Oszillationen fru¨h zu erkennen. Geht man von konstanten Werten fu¨r m
∗,
n und T aus, so muss τ besonders groß sein, um fru¨he Oszillationen in Abb. 4.16 zu
ermo¨glichen.
τ kann aus Gleichung 4.1 berechnet werden, sofern die effektive Masse bekannt ist. Diese
ergibt sich wiederum aus Untersuchungen der Oszillationsamplitude bei unterschiedlichen
Temperaturen und kleiner magnetischer Flussdichte.
Abbildung 4.17: SdH-Oszillationen einer tAs = 5 s Probe bei unterschiedlichen Tempera-
turen.
Wie in Abb. 4.17 zu sehen ist, sinkt die Amplitude bei steigender Temperatur. Mathema-
tisch ist die Amplitude A durch Gleichung 4.1 fu¨r eine bestimmte magnetische Flussdichte
74 KAPITEL 4. INAS-QUANTENTOPFSTRUKTUREN
gegeben, bei denen der cos-Term gleich eins wird. Bildet man das Verha¨ltnis zweier Am-
plituden bei unterschiedlicher Temperatur und konstanter Flussdichte, so bleiben nur die
temperaturabha¨ngigen Terme u¨brig:
A(B, T1)
A(B, T2)
=
T1 sinh(2pi
2m∗kb T2 / (h¯ eB))
T2 sinh(2pi2m∗kb T1 / (h¯ eB))
. (4.3)
Die effektive Elektronenmasse des InAs-Quantentopfes la¨sst sich somit numerisch be-
rechnen und betra¨gt (0, 0374 ± 0, 002)m0. Dieser Wert ist 1,6 mal ho¨her als fu¨r das
InAs-Volumenmaterial (m∗bulk = 0, 023 m0), was auf nicht parabolische Effekte des Lei-
tungsbandes zuru¨ckzufu¨hren ist [84]. Dieses Ergebnis zeigt, dass fu¨r Simulationen von
InAs-Quantentopfstrukturen die effektive Masse des Volumenmaterials ungeeignet ist.
Abbildung 4.18: Dingle plots zur Bestimmung der Streuzeit von tAs = 0 s oben und tAs =
30 s unten.
Mit Hilfe der effektiven Masse kann jetzt auch τ ermittelt werden, was in Abb. 4.18 fu¨r
tAs = 0 s und tAs = 30 s gezeigt ist, wobei hier
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Y ≡ ln

ABh¯ eB sinh(2pi
2m∗kBT
h¯eB
)
2pi2m∗kBT

 (4.4)
ist, was sich aus Gleichung 4.1 ableiten la¨sst. Damit ist die Steigung in Abb. 4.18 −pi m∗
e B τ
,
woraus τ bestimmt wird. Fu¨r tAs = 0 s ergibt sich eine Zeit von 0,08 ps, wa¨hrend bei
tAs > 5 s die mittlere Zeit, bis ein Elektron einen neuen Stoß erfa¨hrt, um etwa das
Zehnfache ho¨her ist. Daraus wird ersichtlich, dass eine Wachstumsunterbrechung unter
einem As-Fluss die InAs-Qualita¨t erho¨ht. Solch große Werte fu¨r τ werden gewo¨hnlich mit
Streuprozessen von weit reichenden Potentialen, wie fern gelegene ionisierte Donatoren in
Verbindung gebracht [104], auf die spa¨ter noch na¨her eingegangen wird.
Nach der klassischen Drude-Theorie ist µ = e τD
m∗
, wobei τD proportional zu τ ist. Ein
großes τ bedeutet also eine hohe Mobilita¨t. Aus den vorangegangen Kapiteln ist jedoch
bekannt, dass fu¨r tAs = 30 s die geringste Mobilita¨t gemessen wurde. Fu¨r diese Probe
wurde aber eine große Streuzeit beobachtet. Um diese Diskrepanz zu kla¨ren, betrachtet
man die entsprechenden SdH-Oszillationen fu¨r hohe Flussdichten in Abb. 4.16. Fu¨r gerin-
ge As-Zeiten geht der Widerstand Rxx zwischen den Landau Niveaus bis auf null zuru¨ck
und steigt selbst fu¨r hohe Flussdichten nicht mehr an, was einen Ladungstra¨gertransport
ausschließlich u¨ber das 2DEG bedeutet. Fu¨r tAs = 30 s ist eine Parallelleitung zu beobach-
ten, verbunden mit schlecht ausgebildeten Stufen des Quanten-Hall Effektes (Abb. 4.16
unten rechts). Da bei diesen Proben lediglich das Grenzfla¨chenwachstum variiert wurde,
findet die Leitung u¨ber die untere Grenzfla¨che und die der Grenzfla¨che nahen Bereiche der
unteren AlSb-Barriere statt5. Ein Vergleich der Ladungstra¨gerkonzentrationen, berechnet
aus den SdH-Oszillationen und der Hallmessung, besta¨tigt das Vorhandensein von nicht
quantisierten Ladungstra¨gern.
Anzumerken sei hier noch, dass fu¨r hohe magnetische Flussdichten τ umgekehrt propor-
tional zu Rxx ist, was ebenfalls aus Gleichung 4.1 hervorgeht und eine Abweichung vom
klassischen Drude-Modell bedeutet. Fu¨r hohe magnetische Flu¨sse werden die Elektronen
auf eine Kreisbahn gezwungen, d.h. sie bewegen sich lediglich um einen Mittelpunkt und
fu¨hren keine Driftbewegung aus. Ein Stoss fu¨hrt jetzt dazu, dass das Elektron driftet, be-
vor es wieder eine Kreisbewegung um einen neuen Mittelpunkt vollfu¨hrt. Je mehr Sto¨ße
ein Elektron erfa¨hrt, um so gro¨ßer ist die Driftbewegung und damit sinkt der Widerstand.
Ist kein Magnetfeld vorhanden, bedeutet eine ho¨here Streuung eine niedrigere Mobilita¨t
und damit einen ho¨heren Widerstand, wie es durch das Drude-Modell beschrieben wird.
Bei hohen magnetischen Flussdichten ist in Abb. 4.16 fu¨r alle Proben eine Spin-Aufspaltung
zu beobachten. Die als Zeeman-Effekt bekannte Aufspaltung der Landau-Niveaus ist um
5Bedingt wird die Parallelleitung durch Arsen induzierte Defekte, im speziellen As-fu¨r-Al Austausch-
reaktionen.
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so sta¨rker, je ho¨her die magnetische Flussdichte ist. Ursache hierfu¨r ist eine Aufhebung
der Entartung in zwei Energieniveaus durch die Spinquantenzahl ± 1
2
. Dies fu¨hrt zu Ener-
giewerten von [103]:
En =
(
n +
1
2
)
h¯ωc ± 1
2
gµBB, (4.5)
mit n der Anzahl besetzter Landau-Niveaus, ωc der Zyklotronfrequenz, µB dem Bohr-
sche Magneton und g dem Lande´-Faktor. Der erste Term gibt die Landau-Energieniveaus
ohne Spinberu¨cksichtung an, wobei man als Landau-Niveaus eine zusa¨tzliche energeti-
sche Quantisierung der Subba¨nder des Quantentopfes durch ein senkrecht wirkendes Ma-
gnetfeld bezeichnet. Der zweite Term bezieht sich mit ± 1
2
auf die unterschiedliche Spi-
nausrichtung. Neben einer Verbreiterung der Landau-Niveaus ist demnach der g-Faktor
entscheidend, ab wann die Spinaufspaltung in Abb. 4.16 erkennbar wird. Die fru¨he Spin-
aufspaltung, die schon ab 2T zu beobachten ist, la¨sst auf einen hohen g-Faktor schließen,
der bei InAs 34 mal ho¨her ist als bei GaAs. Dies macht InAs zu einem idealen Kandidaten
auf dem ebenfalls aktuellen Forschungsgebiet der Spintronic, bei dem der Spinfreiheits-
grad fu¨r neue Bauelemente genutzt werden soll [104].
Bei sehr hohen magnetischen Flussdichten6 ko¨nnen alle Landau-Niveaus depopulisiert
werden, so dass die Anzahl der besetzten Landau-Niveaus fu¨r geringe Magnetfelder durch
ein Abza¨hlen mo¨glich ist. Mit dem verwendeten Messaufbau in Saclay (Frankreich) ko¨nnen
magnetische Flussdichten bis 8 T erzeugt werden. Dies reicht jedoch nicht aus, um nur
das erste Landau-Niveau zu besetzen. Ein Abza¨hlen der Landau-Niveaus ist damit nicht
mo¨glich. Allerdings kann die Indizierung der Niveaus u¨ber das Berechnen der Fu¨llfaktoren
des Quanten-Hall-Effektes erfolgen.
In Abb. 4.16 sind fu¨r tAs = 5 s die Fu¨llfaktoren νL der einzelnen Plateaus des Quanten-
Hall-Effektes eingetragen, wobei
νL =
ne h
eB
(4.6)
ist und sich die Widersta¨nde der Plateaus aus dem Quanten-Hall-Effekt zu
Rxy =
h
νL e2
(4.7)
ergeben, was in U¨bereinstimmung mit den gemessenen Werten liegt.
Der Fu¨llfaktor νL beru¨cksichtigt die beiden Spinfreiheitsgrade je Landauniveau, d.h. ein
Landauniveau besteht aus zwei Fu¨llfaktoren fu¨r hohe Flussdichten. Die Aufspaltung der
6bei den hier untersuchten Proben etwa 25 T
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Spinzusta¨nde ist bis zu einem Fu¨llfaktor von 14 fu¨r die tAs = 5 s Probe zu erkennen.
Eine Spinaufspaltung kann auch durch unterschiedliche Potentiale an der Grenzfla¨che her-
vorgerufen werden. Wie bereits in Kapitel 4.2.3.1 beschrieben, kann eine InSb-Grenzfla¨che
zu einer AlAs-Grenzfla¨che werden, wenn sie fu¨r eine ausreichende Zeit einem As-Fluss aus-
gesetzt wird. Unter der Annahme, dass beide Grenzfla¨chentypen unterschiedliche Poten-
tiale aufweisen und sich auf der einen Seite des InAs-Quantentopfes eine AlAs-Grenzfla¨che
befindet und auf der anderen eine InSb-Grenzfla¨che, kann sich ein elektrisches Feld senk-
recht zum Quantentopf ausbilden. Ein solches Feld fu¨hrt zu einer magnetfeldunabha¨ngigen
Spinaufspaltung, die bei den hier untersuchten Proben jedoch nicht beobachtet wurde. Die
Potentialdifferenz zwischen einer AlAs- und einer InSb-Grenzfla¨che ist bei einem 15 nm
Quantentopf demnach nicht groß genug, um zu einer Nullfeldspinaufspaltung zu fu¨hren.
4.3 Einfluss der Quantentopfbreite auf die Elektro-
nenmobilita¨t
Abbildung 4.19: Elektronenmobilita¨t in Abha¨ngigkeit der InAs-Kanaldicke bei 298 K und
77K.
Bei den hier untersuchten Proben wurde die InAs-Quantentopfbreite bzw. die Kanaldicke
variiert. Die Pufferschicht besteht aus 500 nm GaSb, die AlSb-Barrieren sind 24 nm und
die GaSb-Deckschicht ist 5 nm dick. Die Schichten haben InSb-Grenzfla¨chen, wobei fol-
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gende Shuttersequenz fu¨r die untere Grenzfla¨che benutzt wurde: tSb = 10 s, tIn = 2 ML,
t = 5 s und tAs = 5
7.
Die InAs-Quantentopfbreite hat einen maßgeblichen Einfluss auf die Elektronenmobilita¨t,
wie in Abb. 4.19 zu sehen ist. Die begrenzenden Faktoren fu¨r die Mobilita¨t sind dabei fu¨r
unterschiedliche Kanaldicken verschieden. Grenzfla¨chenrauhigkeit ist der limitierende Fak-
tor fu¨r du¨nne InAs-Kana¨le. Wie die Grenzfla¨chenuntersuchungen gezeigt haben, ko¨nnen
hochgradig ungordnete Bereiche bis 2 nm und vereinzelte Defektbereiche sogar bis 4 nm
u¨ber der AlSb/InAs Grenzfla¨che beobachtet werden. Je kleiner die Kanaldicke ist, umso
gro¨ßer wird der Einfluss der Grenzfla¨chenrauhigkeit auf die Mobilita¨t, der sich sowohl bei
Raumtemperaturen, wie auch bei tiefen Temperaturen bemerkbar macht. Dominierend
wird der Einfluss fu¨r Kanaldicken unter 10 nm, was zu einer starken Reduzierung der
Mobilita¨t fu¨hrt. Die optimale Kanaldicke liegt bei etwa 15 nm.
Fu¨r große Kanalweiten gibt es zwei Faktoren, die die Mobilita¨t begrenzen ko¨nnen: Intersub-
band-Streuung und Fehlanpassungsversetzungen.
4.3.1 Intersubband-Streuung als Ursache fu¨r eine reduzierte Mo-
bilita¨t
In einer Quantentopfstruktur kann die Lage der Leitungssubba¨nder mit folgender Formel
abgescha¨tzt werden, solange die Ba¨nder weit unterhalb der Leitungsbandunterkante der
Barriere liegen [106]:
En − Ec = pi
2 h¯2
2 m∗ a2
n2 (4.8)
mit En der Elektronenenergie, Ec der Leitungsbandunterkante, h¯ der Planckschen Kon-
stante, m∗ der effektiven Elektronenmasse, n der Quantenzahl und a der Quantentopf-
breite.
Generell sind die Zusta¨nde im InAs quantisiert, solange die Gleichung 4.8 viel gro¨ßer
als das Produkt aus der Boltzmannkonstante und der Temperatur ist, was fu¨r InAs be-
deutet, dass die Quantentopfbreite bei Raumtemperatur viel kleiner als 20 nm und bei
77 K viel kleiner als 39 nm sein muss. Ein quantisierter Zustand ist jedoch nicht gleich-
bedeutend mit einer hohen Elektronenmobilita¨t, selbst wenn die Grenzfla¨chenrauhigkeit
vernachla¨ssigbar ist. Je gro¨ßer a in Gleichung 4.8 wird, desto na¨her ru¨cken die Energie-
niveaus an die Leitungsbandunterkante und desto geringer ist der Abstand zwischen den
Leitungsba¨ndern. Der erste Effekt bewirkt, dass mit großem a mehrere Leitungsba¨nder
mit Elektronen besetzt sind, sofern diese nahe genug am Ferminiveau liegen. Sind mehrere
7Die Indizierung der Shuttersequenz ist auf Seite 53 gezeigt.
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Leitungsba¨nder besetzt, ko¨nnen Elektron-Elektron-Streuprozesse zwischen den Ba¨ndern
auftreten. Die Wechselwirkung ist um so ho¨her, je na¨her die Energieniveaus beieinander
liegen.
Bei Raumtemperatur ist die Mobilita¨t in Abb. 4.19 fu¨r quantisierte Zusta¨nde nicht ho¨her
als fu¨r nicht quantisierte Zusta¨nde. Der Einfluss der Grenzfla¨chenrauhigkeit reicht hier
bis zu jener Dicke, bei der die Quantisierung verloren geht. Bei 77 K dagegen weist die
Mobilita¨t ein Maximum im quantisierten Bereich auf. Ein Maximum ist dann zu erwarten,
wenn zum einen der Quantentopf mo¨glichst breit ist, um den Einfluss der Grenzfla¨chen-
rauhigkeit zu minimieren, auf der anderen Seite aber du¨nn genug, um Streuprozesse unter
den Energieniveaus zu vermeiden. Dies ist dann der Fall, wenn nur das erste Leitungsband
besetzt ist.
Abbildung 4.20: Simulation der ersten beiden Leitungsba¨nder und der Fermienergie in
Abha¨ngigkeit der InAs-Dicke, bei 77 K.
In Abbildung 4.20 ist der Verlauf der ersten beiden Leitungsba¨nder und der Fermiener-
gie fu¨r eine Ladungstra¨gerkonzentration von 1, 5 · 1012 1/cm2 bei 77 K abgescha¨tzt. Die
Berechnungen8 basieren auf der Kane-Methode, fu¨r eine InAs Bandlu¨cke von 0,417 eV,
einer AlSb Bandlu¨cke von 2,38 eV und einem Valenzband offset von 0,16 eV [107]. Als Po-
tentialverlauf wurde eine einfache Kastenform angenommen. Nach diesen Berechnungen
kreuzt das zweite Leitungssubband die Fermienergie bei etwa 16 nm. Experimentell kann
8Die Simulation wurde von Dr. Raichev am De´partment de Recherche sur l’Etat condense´ in Saclay,
Frankreich, durchgefu¨hrt.
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die Anzahl der besetzten Leitungsba¨nder u¨ber die Messung von Shubnikow-de Haas (SdH)
Oszillationen bestimmt werden. Fu¨r eine 20 nm InAs-Probe ist die Fouriertransformation
der 1/B-Auftragung der SdH-Oszillationen in Abb. 4.21 zu sehen. Das Auftreten zweier
Frequenzen zeigt die Besetzung zweier Leitungsba¨nder mit n2D,1 = 1, 5× 1012 cm−2 und
n2D,2 = 9× 1011 cm−2 an. Ein Vergleich der Ladungstra¨gerdichten aus der SdH-Messung
und der Hall-Messung kann zur Besta¨tigung herangezogen werden. Addiert man die bei-
den Ladungstra¨gerkonzentrationen aus Abb. 4.21, so entspricht dies dem Ergebnis aus
der Hall-Messung.
Eine Quantentopfbreite von 15 nm liegt nahe an der Grenze zur Besetzung des zweiten
Subbandes, wobei die Fermi-Dirac Besetzungswahrscheinlichkeit fu¨r die Messung bei 70
mK null ergibt (10−230), so dass die Messungen in U¨bereinstimmung mit der Simulation
liegen. Fu¨r 77 K ist die Besetzungswahrscheinlichkeit eines 15 nm breiten Topfes 0,15 und
bei 25 nm gleich eins. Eine geringe Population des zweiten Subbandes ist bei 15 nm InAs
somit nicht auszuschließen.
Abbildung 4.21: Fouriertransformierte der SdH-Oszillationen bei einem 20 nm InAs-
Quantentopf.
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4.3.2 Versetzungsbildung als Ursache einer reduzierten Mobi-
lita¨t
Zum einen kann die Besetzung des zweiten Leitungssubbandes zur Reduzierung der Elek-
tronenmobilita¨t fu¨hren, aber auch Fehlanpassungsversetzungen (engl. misfit dislocations),
die aufgrund der 1,26 % Gitterfehlanpassung zwischen der AlSb Barriere und dem InAs
Kanal entstehen, fu¨hren zu einer Reduzierung der Mobilita¨t.
Zur Berechnung der kritischen Dicke hc, ab der sich Versetzungen zur Kompensation der
Gitterfehlanpasssung bilden, findet man in der Literatur verschiedene Formeln, die auf
unterschiedliche Modelle zuru¨ckgreifen. In Tab. 4.2 ist hc fu¨r InAs auf AlSb nach den
Modellen von Matthews [44], Fischer [109] und People [110] berechnet. Wie man sieht,
fu¨hren die Modelle zu unterschiedlichen Ergebnissen, weswegen im Folgenden auf die An-
wendbarkeit im Hinblick auf die hier untersuchten Strukturen eingegangen wird.
Tabelle 4.2: Berechnung der kritischen Dicke fu¨r InAs auf AlSb
Matthews Fischer People
Glg. 4.9 Glg. 4.10 Glg. 4.11
kritische Dicke (hc) 10 nm 48 nm 65 nm
Van der Merwe hatte 1962 als erster eine Gleichung zur Berechnung der kritischen Dicke
aufgestellt [108]. Experimentelle Untersuchungen zeigten jedoch, dass diese Gleichung oft
zu zu niedrigen Werten fu¨r hc fu¨hrt, worauf Matthews und Blakeslee ein Modell der mecha-
nischen Gleichgewichtstheorie mittels Untersuchungen an Multilagenstrukturen entwarfen
[44]. Hierbei wird zur Ermittlung von hc die durch die Gitterverpannung ausgeu¨bte Kraft
mit der Zugspannungskraft in einer Versetzungslinie gleichgesetzt. Die kritische Dicke
nach Matthew und Blakeslee kann fu¨r 60◦-Versetzungen, unter der Voraussetzung von
gleichen und isotropen E-Modulen fu¨r die fehlangepassten Schichten, mit folgender For-
mel berechnet werden:
hc =
b
4pif (1 + ν)
(
ln
hC
b
+ 1
)
, (4.9)
mit der Poissonzahl ν, dem Burgersvektor b und der Gitterfehlanpassung f = (a0−as)/as,
wobei a0 die Gitterkonstante der fehlangepassten Schicht und as die des Substrates, bzw.
des Grundmaterials ist.
Geeignete Werte fu¨r InAs sind ν = 0, 35 [109], b ist in der Regel vom Typ 0, 5 a [110] =
4, 3 A˚ [44] und f = 0, 0126 [112]. Eingesetzt in Gleichung 4.9 erha¨lt man: hc = 10 nm.
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In Abb. 4.22 sind die beiden Arten von Fehlanpassungsversetzungen gezeigt, die der
Formel 4.9 zu Grunde liegen. Bei der Stufenversetzung wandert eine bereits vorhande-
ne Durchdringungsversetzung (engl. threading dislocation), bei erreichen der kritischen
Dicke, entlang der fehlangepassten Grenzfla¨che. Durch die Ausdehnung der Versetzungsli-
nie entlang der Grenzfla¨che wird die Spannung abgebaut. Bei der Bildung von Halbkreis-
versetzungen verla¨uft auch hier ein Teil der Versetzungslinie, bei U¨berschreiten von hc,
entlang der Grenzfla¨che. Bei diesem Typ treten jeweils Paarversetzungen auf, die parallel
zueinander verlaufen [44].
Abbildung 4.22: Halbkreisversetzung und stufena¨hnliche Durchdringungsversetzung, die ab
einer kritischen Dicke hc entlang der fehlangepassten Grenzfla¨che verlaufen, um Span-
nungen abzubauen [44].
Nicht beru¨cksichtigt wird in Gleichung 4.9 die Wechselwirkung zwischen Fehlanpassungs-
versetzungen, die von Fischer et al. in der folgenden Gleichung einbezogen wird [109]:
hc =
b
(0.0836 f)
(
1 +
1− ν
4
pi (1 + ν)
ln
hc
b
)
(4.10)
und zu einer kritischen Dicke von 48 nm fu¨hrt.
People et al. beschreiten einen anderen Weg und gehen zuna¨chst von einer versetzungs-
freien Grenzfla¨che aus, so dass die Grenzfla¨chenenergie die Bildungsenergie einer neuen,
isolierten Versetzung u¨berschreiten muss. Bei der Gleichung 4.11 wird angenommen, dass
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Schraubenversetzungen als Fehlanpassungsversetzungen auftreten, da sie die niedrigste
Bildungsenergie aufweisen:
hc =
1− ν
1 + ν
1
16pi
√
2
b2
a0
1
f 2
ln
hc
b
. (4.11)
Die kritische Dicke betra¨gt nach dieser Gleichung 65 nm.
Gleichung 4.11 stellt einen Maximalwert der kritischen Dicke dar, da bei den hier unter-
suchten Proben auf einem gitterfehlangepassten Substrat gewachsen wurde und man des-
halb nicht davon ausgehen kann, dass nach der Pufferschicht keine Versetzungen mehr vor-
handen sind. Die im Rahmen dieser Arbeit durchgefu¨hrten TEM-Untersuchungen besta¨ti-
gen das Vorhandensein von Versetzungen am Ende der Pufferschicht. Das Modell von
Fischer et al. scheint mit hc = 48 nm der Realita¨t am na¨chsten zu kommen. Das Ergebnis
von Matthew und Blakeslee stellt auf der anderen Seite einen unteren Grenzwert dar.
Nach Matthew und Blakeslee ist fu¨r ein Multilagensystem, bei dem die Ha¨lfte der Schich-
ten unter Zug- und die andere Ha¨lfte unter Druckspannung stehen, die kritische Dicke
4 hc. Dies beru¨cksichtigt zum Einen, dass die Dehnung bei Multilagenstrukturen zwischen
allen Schichten geteilt wird, was bei einer epitaktischen Schicht auf einem Substrat nicht
der Fall ist, und zum Anderen die Bildung von Paarversetzungen [44].
Die Schichtfolge bei den hier untersuchten Proben ist GaSb/AlSb/InAs/AlSb/GaSb, wo-
bei die Gitterfehlanpassung zwischen InAs/AlSb etwa doppelt so groß ist wie fu¨r GaSb/
AlSb. Nimmt man bei diesem Schichtsystem ebenfalls eine Dehnungsverteilung u¨ber alle
Schichten an und gewichtet die unterschiedlichen Fehlanpassungen, so kommt man auf et-
wa 3 hc,Matthews = 30 nm. Der Effekt der Dehnungsverteilung wird bei den anderen beiden
Modellen ebenfalls nicht beru¨cksichtigt, so dass auch hier die kritische Dicke fu¨r ein Mul-
tilagensystem ho¨her ist. Da selbst nach Matthews und Blakeslee die kritische Dicke u¨ber
25 nm liegt, ist die Bildung von Fehlanpassungsversetzungen bei den hier untersuchten
Proben unwahrscheinlich.
4.3.3 Schlussfolgerungen
Nach den Betrachtungen der unterschiedlichen Modelle fu¨r hc, scheinen Fehlanpassungs-
versetzungen nicht die Ursache fu¨r die Mobilita¨tsreduzierung der 25 nm InAs Probe zu
sein, was im Gegensatz zu den Vermutungen von Bolognesi et al. fu¨r das gleiche Halb-
leitersystem mit ebenfalls 25 nm InAs steht [113]. Ein weiterer Hinweis, dass Fehlan-
passungsversetzungen nicht die Ursache sind, findet man in den experimentellen Unter-
suchungen von Bennett [114]. Er hat mittels XRD-Messungen an GaSb/InAs-Strukturen
keine substantiellen Relaxationsprozesse fu¨r InAs-Schichtdicken unter 200 nm beobachtet,
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was eine ganze Gro¨ßenordnung u¨ber der kritischen Dicke nach der Matthew und Blakes-
lee Gleichung liegt, die in diesem Zusammenhang immer noch am ha¨ufigsten verwendet
wird [113, 114]. Zwar sind XRD-Messungen nicht unbedingt sehr sensitiv gegenu¨ber dem
Beginn der Versetzungsbildung, jedoch ist anzunehmen, dass die Fehlanpassungsverset-
zungsdichte sehr klein ist, da erst ab 300 nm inkoha¨rentes InAs beobachtet wird und sich
der Ro¨ntgenreflex dabei verbreitert. Die Reflexbreite, oder genauer die Halbwertsbreite
bei der Ha¨lfte des Maximum (FWHM), gibt Aufschluss u¨ber die Qualita¨t einer Schicht.
Die Halbwertsbreite ist umso gro¨ßer, je gro¨ßer die Defektdichte ist. So ist anzunehmen,
dass erst ab 300 nm InAs eine signifikante Anzahl von Fehlanpassungsversetzungen exi-
stiert.
Eine mo¨gliche Ursache der wesentlich gro¨ßeren kritischen Dicke im Fall der III-Sb/III-
As Heterostrukturen kann in der Grenzfla¨chenrauhigkeit liegen. In den oben genannten
Modellen wird von einkristallinen Strukturen ausgegangen, die als Defekte lediglich Ver-
setzungen beinhalten. In den im Rahmen dieser Arbeit beobachteten hochgradig ungeord-
neten Bereichen u¨ber der Grenzfla¨che ko¨nnen Spannungen abgebaut werden, ohne dass
sich Fehlanpassungsversetzungen bilden, was zu einer gro¨ßeren kritischen Dicke fu¨hrt.
Zusammenfassend kann gesagt werden, dass Elektron-Elektron Streuprozesse durch die
Besetzung des zweiten Leitungsbandes die wahrscheinlichste Ursache fu¨r die Reduzierung
der Mobilita¨t bei 25 nm InAs sind.
4.4 Einflu¨sse auf die Ladungstra¨gerkonzentration in
InAs-Quantento¨pfen
Wa¨hrend bei AlGaAs/GaAs Heterostrukturen eine Ferndotierung des Quantentopfes not-
wendig ist, um hohe Ladungstra¨gerkonzentrationen im 2DEG zu erreichen, ist dies bei
AlSb/InAs nicht erforderlich. Ohne zusa¨tzliche Dotierelemente einzubringen, ist bei AlSb/
InAs Quantentopfstrukturen eine Ladungstra¨gerschichtkonzentration von gro¨ßer 1012 cm−2
mo¨glich (Abb. 4.23), obwohl die InAs Hintergrunddotierung nur bei 4× 1016 cm−3 liegt,
was bei 15 nm InAs 6× 1010 cm−2 entspricht.
Da die Ladungstra¨gerkonzentration nicht ausschließlich auf die InAs Hintergrunddotie-
rung zuru¨ckgefu¨hrt werden kann, kommen als weitere Ursachen in Betracht:
• tiefe Donatoren im AlSb,
• Donatoren an der Heterogrenzfla¨che,
• sowie Oberfla¨chenzusta¨nde.
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Abbildung 4.23: Schichtladungstra¨gerkonzentration in Abha¨ngigkeit der Kanaldicke und
der Grenzfla¨che. Die
”
Fehlerbalken“ bei 15 nm InAs zeigen die Inhomogenita¨t des Wafers.
AlSb ist zuna¨chst einmal ein semiisolierendes Material, mit einer großen Bandlu¨cke und
einer sehr geringen Hintergrunddotierung. Mit diesen Eigenschaften ist es ein idealer Kan-
didat fu¨r eine Elektronenbarriere. Da die AlSb/InAs-Bandstruktur vom Typ II ist, gilt
dies allerdings nicht fu¨r Lo¨cher (siehe Abb. 4.24). Neben der großen Bandlu¨cke werden
tiefe Sto¨rstellen fu¨r einen weiteren Ladungstra¨gereinfang und die damit verbundene Hoch-
ohmigkeit verantwortlich gemacht. Gerade die tiefen Sto¨rstellen im AlSb ko¨nnen jedoch
bei einer AlSb/InAs Quantentopfstruktur zu einer Ferndotierung (engl. remote doping)
des InAs fu¨hren. Nach der Theorie der tiefen Sto¨rstellen spaltet sich bei den III-V-
Heterostrukturen (sp3-hypridisiert) jeder Substitutionspunktdefekt in ein s-a¨hnliches und
drei p-a¨hnliche Energieniveaus auf [115]. Im Fall des AlSb-Defektes bildet der p-a¨hnliche
Zustand eine tiefe Sto¨rstelle, der im neutralen Fall mit zwei Lo¨chern und vier Elektronen
besetzt ist. Im AlSb-Volumenmaterial kann dieser Defekt damit bis zu zwei Elektronen
bzw. vier Lo¨cher einfangen, was zur Hochohmigkeit beitra¨gt. Bei einer AlSb/InAs Quan-
tentopfstruktur hingegen bildet dieser Defekt bei ausreichender InAs-Dicke eine Dona-
torsto¨rstelle, die im neutralen Zustand bis zu vier Elektronen abgeben kann. Wie in Abb.
4.24 skizziert ist, liegt bei ausreichender InAs-Dicke das erste Leitungsband unter dem
AlSb-Defekt. Wenn jetzt auch noch die Fermienergie unter dem AlSb-Defektniveau liegt,
werden die vier Elektronen in dem p-a¨hnlichen Energiezustand instabil und fallen auf das
E1-Niveau im InAs [116]. Eine solche Sto¨rstelle wird ”
falscher Valenzdonator“ genannt,
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da man normalerweise bei einer Substitution eines Gruppe V Elementes durch ein Gruppe
III Element (z.B. AlSb) von einer Akzeptorsto¨rstelle ausgeht [116].
Abbildung 4.24: Schematische Bandstruktur eines AlSb/InAs-Quantentopfes mit einer
AlAs-Grenzfla¨che (AlAs IF) links und einer InSb-Grenzfla¨che (InSb IF) rechts [115]. Ge-
zeigt sind die Valenzbandmaxima und die Leitungsbandminima der Volumenhalbleiter, zu-
sammen mit den unterschiedlichen Donatorsto¨rstellen, der ersten drei Leitungssubba¨nder
im InAs, sowie das Ferminiveau. Bandverbiegungen wurden vernachla¨ssigt.
Tiefe Sto¨rstellen im AlSb werden von einigen Gruppen als Hauptursache fu¨r die hohen
Ladungstra¨gerkonzentrationen im InAs verantwortlich gemacht [83, 115, 117], wobei die
Art der tiefen Sto¨rstelle unterschiedlich ist. Neben dem AlSb-Defekt [115] kommen noch
AsAl-Defekte [83] und Sauerstoffdefekte [117] als Donatorsto¨rstellen in Frage. Furuka-
wa et al. berichten von einer erho¨hten Sauerstoffkonzentration in der AlSb-Schicht, die
vom Sb-Druck abha¨ngt. Je niedriger der Sb-Druck ist, desto niedriger ist der Sauerstoff-
gehalt in der Schicht und desto niedriger ist die Ladungstra¨gerkonzentration. Folglich
kommen die Sauerstoffverunreinigungen nicht durch ein schlechtes Vakuum, sondern vom
Quellenmaterial. Im Sb-Quellenmaterial der Reinheitsklasse 6N wurde bei diesen Unter-
suchungen eine Sauerstoffkonzentration von 6ppm festgestellt. Das Sb-Material, das im
Rahmen dieser Arbeit verwendet wurde, hat zwar die selbe Reinheitsklasse, aber der BEP
fu¨r das AlSb-Wachstum ist nur ein fu¨nftel von dem der japanischen Gruppe um Furuka-
wa [117]. Diese Gruppe verwendet vermutlich Sb4-Moleku¨le zum Wachstum. Da mit einer
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Crackerzelle der Antimonu¨berschuss reduziert wird, werden auch im gleichen Umfang
die Sauerstoffverunreinigungen reduziert, so dass bei gleicher Sauerstoffkonzentration im
Quellenmaterial die Verunreinigungen in den hier hergestellten Schichten nur ein Fu¨nftel
betragen wird.
Der AsAl-Defekt wurde schon in Kapitel 4.2.3 angesprochen. Dieser Defekt tritt auf,
wenn eine AlSb-Schicht einem As-Fluss ausgesetzt wird, wie es beim Wachstum einer
AlAs-Grenzfla¨che der Fall ist. In Abb. 4.23 ist fu¨r 15 nm InAs der Unterschied in der La-
dungstra¨gerschichtkonzentration fu¨r eine AlAs- und eine InSb-Grenzfla¨che gezeigt. Beide
Schichten sind mit der MEE-Methode gewachsen, wobei im AlAs-Fall eine mit Alumini-
um abgeschlossene AlSb-Schicht fu¨r 5 s einem As-Fluss ausgesetzt wurde. Die erho¨hte La-
dungstra¨gerkonzentration bei dieser Schicht kann auf AsAl-Defekte zuru¨ckgefu¨hrt werden.
Die Shuttersequenz fu¨r den InSb-Grenzfla¨chentyp beinhaltet ebenfalls einen fu¨nfseku¨ndi-
gen As-Fluss, dies hat jedoch keinen Einfluss auf die Ladungstra¨gerschichtkonzentration,
wie in Kapitel 4.2.3 gezeigt wurde. Erst ab einem As-Fluss von 20 s dringt das Arsen
zur AlSb-Schicht vor und bildet den AsAl-Defekt. Dieser Defekt kommt demnach fu¨r eine
InSb-Grenzfla¨che nicht in Betracht.
Fu¨r den InSb-Grenzfla¨chentyp haben Kroemer et al. Tamm-Zusta¨nde postuliert [118]. Un-
ter Tamm-Zusta¨nden versteht man allgemein Oberfla¨chenzusta¨nde, die durch ungesa¨ttig-
te Bindungen entstehen [116]. Kroemer et al. haben diese Definition auf Grenzfla¨chen-
zusta¨nde ausgedehnt, die mit einer starken Diskontinuita¨t zwischen den periodischen Git-
terpotentialen beim Grenzfla¨chenu¨bergang assoziiert werden.
Hat eine Heterostruktur eine ausreichend unterschiedliche Bandstruktur mit einer effek-
tiven Elektronenmasse m1 auf der einen Seite und m2 auf der anderen, so muss nach Zhu
et al. an der Grenzfla¨che eine Deltafunktion dem Banddiagramm hinzugefu¨gt werden,
um die Wellenfunktion der effektiven Masse beim U¨bergang realistisch zu beschreiben
[119]. Kroemer at al. haben an der AlSb/InAs Grenzfla¨che jetzt noch ein Art InSb-
Deltaschicht eingefu¨hrt, was zu einem Band von Deltafunktionen fu¨hrt, den sogenann-
ten Tamm-Zusta¨nden [118]. Diese Zusta¨nde ko¨nnen Donatoren fu¨r das InAs sein. Der
Vorteil dieses Donatorenbandes liegt in einer delokalisierten Ladungsverteilung der io-
nisierten Zusta¨nde parallel zur Grenzfla¨che. Damit fu¨hrt das Potential dieser Zusta¨nde
nicht zu Elektronenstreuprozessen im InAs [118]. Wu¨rde man eine gleich große Anzahl
konventioneller Punktdefekte als Donatoren an der Grenzfla¨che einbringen, wa¨re das
Streupotential so hoch, dass die Mobilita¨t bei 3000 bis 5000 cm2/V s stagnieren wu¨rde,
was nur etwa einem Hundertstel der gemessenen Tieftemperaturmobilita¨ten fu¨r InAs-
Quantentopfstrukturen mit InSb-Grenzfla¨chen entspricht. Fu¨r Quantentopfstrukturen mit
AlAs-Grenzfla¨chen und dem damit verbundenen AsAl-Defekt liegt die maximale Mobi-
lita¨t in dieser Gro¨ßenordnung. Damit haben Kroemer et al. ein Modell entworfen, um
die Abha¨ngigkeit der Elektronenmobilita¨t und -dichte vom verwendeten Grenzfla¨chentyp
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realistisch zu beschreiben.
Shen et al. haben berechnet, dass die Tamm-Zusta¨nde sehr empfindlich gegenu¨ber der
InSb-Dicke an der Grenzfla¨che sind [115]. Erst ab einer Dicke von zwei Monolagen errei-
chen die Zusta¨nde ein ausreichend hohes Energieniveau, um als Donatoren fu¨r InAs in
Betracht zu kommen. Bei den Schichten mit InSb-Grenzfla¨chenbindungen in Abb. 4.23
sind zwei Monolagen Indium an der Grenzfla¨che abgeschieden worden.
Bei einem Homogenita¨tstest des 15 nm InAs Wafers, wurden sechs Hallmessungen u¨ber
den Wafer verteilt vorgenommen. Dabei wurde beobachtet, dass die Schichtladungstra¨ger-
konzentration stark variiert, wie an den Fehlerbalken in Abb. 4.23 zu erkennen ist. Wobei
hier der Fehlerbalken nicht fu¨r eine Messungenauigkeiten steht, sondern die Homogenita¨t
des Wafers beschreibt. Die Temperaturabha¨ngigkeit des Balkens la¨sst darauf schließen,
dass die Donatorzusta¨nde flache Sto¨rstellen fu¨r das InAs sind, die unter dem Fermini-
veau liegen, wie es fu¨r die Tamm-Zusta¨nde nach Abb. 4.24 zutrifft. Die tiefen Donatoren
im AlSb sollten dagegen zu einem temperaturunabha¨ngigen Ladungstra¨geranteil fu¨hren
[121].
Die große Variation in der Ladungstra¨gerdichte des 15 nm InAs Wafers kann durch lokale
Inhomogenita¨ten der InSb-Dicke verursacht werden. Solche Wachstumsinhomogenita¨ten
ko¨nnen neben Migrationseffekten noch vom Wachstumswinkel und der Substratrotati-
onsgeschwindigkeit abha¨ngen. Da die In-Zelle bei der hier verwendeten MBE Anlage au-
ßen sitzt, ist die Homogenita¨t sehr stark von der Substratposition abha¨ngig. Aus diesem
Grund wird das Substrat auch wa¨hrend des Wachstums rotiert, wobei die Rotationsge-
schwindigkeit der Wachstumsrate angepasst werden muss. Nach einer Optimierung des
Wachstumswinkels und der Rotationsgeschwindigkeit wurde fu¨r die nachfolgenden Wafer
eine homogenere Ladungstra¨gerverteilung gemessen (±5%).
Im Rahmen der Grenzfla¨chenuntersuchungen in Kapitel 4.2.2 wurde bereits der Einfluss
unterschiedlicher In-Abscheidungsmengen an der Grenzschicht besprochen. Dabei wurde
eine leichte Erho¨hung der Ladungstra¨gerschichtkonzentration bei zwei Monolagen Indium
gegenu¨ber 1,3 Monolagen beobachtet (siehe Abb. 4.4 in Kapitel 4.2.2), was im Einklang
mit den theoretischen Berechnungen zu Tamm-Zusta¨nden als Donatorquelle steht. Die
gemessene reduzierte Mobilita¨t ist jedoch nicht mit den Tamm-Zusta¨nden vereinbar. Die-
ser Mobilita¨tsru¨ckgang kann durch Grenzfla¨chendefekte verursacht werden, da bei 2 ML
InSb die kritische Dicke bereits erreicht wird.
Auch bei den Homogenita¨tsmessungen des 15 nm InAs Wafers in Abb. 4.23 ist eine hohe
Ladunstra¨gerkonzentration stets mit einer niedrigeren Mobilita¨t verbunden.
Donatora¨hnliche Grenzfla¨chenzusta¨nde, wie von Kroemer et al. vorgeschlagen, sind zwar
theoretisch mo¨glich, konnten aber experimentell aufgrund der gleichzeitig reduzierten Mo-
bilita¨t nicht als solche identifiziert werden.
Als weitere Donatorquelle kommt der AlSb-Defekt in Frage. Diese Quelle kommt fu¨r Quan-
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tentopfbreiten von gro¨ßer 10 nm bei 77 K in Betracht [115]. Fu¨r kleine Topfbreiten befindet
sich das erste Leitungsbandniveau u¨ber dem Energiezustand des AlSb-Defektes, so dass
dieser Defekt nicht mehr als Donator zur Verfu¨gung steht. Da fu¨r die 6 nm InAs Pro-
be die Ladungstra¨gerschichtkonzentration bei 77 K nicht merklich abgefallen ist, ist der
AlSb-Defekt nicht die wesentliche Donatorquelle.
Abbildung 4.25: Energie-Banddiagramm mit Fermi-level pinning und Bandverbiegung
durch tiefe Donatoren im AlSb und Grenzfla¨chendonatoren.
Als dritte und letzte Donatorquelle bleiben Oberfla¨chenzusta¨nde, also das Fermi-level
pinning, u¨brig. In Abb. 4.25 ist der schematische Bandverlauf einer AlSb/InAs Quan-
tentopfstruktur mit einer GaSb Deckschicht gezeigt. Bei dieser Abbildung, die auf dem
Modell aus Ref. [121] beruht, sind die Bandverbiegungen durch die tiefen Donatorsto¨rstel-
len im AlSb und die Grenzfla¨chendonatoren mit beru¨cksichtigt. Ist das Fermi-level pinning
fu¨r die Schichtladungstra¨gerkonzentration verantwortlich, so sollte sie von der Dicke der
oberen Barriere und von dem Halbleitermaterial der Deckschicht abha¨ngen. Eine Halbie-
rung der oberen Barriere von 24 nm auf 12 nm ergab bei den Untersuchungen im Rahmen
dieser Arbeit eine Erho¨hung der Schichtladungstra¨gerkonzentration um 18 % bei 77 K.
Damit tra¨gt das Fermi-level pinning, das je nach Vero¨ffentlichung 0,1-0,3 eV u¨ber der
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GaSb-Valenzbandoberkante liegt ([120] und Referenzen darin), zur Schichtladungstra¨ger-
konzentration bei. Der Einfluss des Fermi-level pinnings reicht bis u¨ber 500 nm unter die
GaSb Oberfla¨che [121].
Eine alternative Deckschicht zu GaSb ist InAs, das ebenfalls nicht zur Oxidation an Luft
neigt und gitterangepasst ist. Allerdings hat InAs ein um 0,2 eV niedrigeres Pinningniveau
[120], so dass GaSb fu¨r hohe Schichtladungstra¨gerkonzentrationen zu bevorzugen ist.
Zusammengefasst gibt es fu¨r die nicht zusa¨tzlich dotierten Quantentopfstrukturen drei
wesentliche Donatorquellen (Ferminiveau pinning, tiefe Donatorsto¨rstellen im AlSb und
Grenzfla¨chendonatoren), die die hohe Schichtladungstra¨gerkonzentrationen von mehr als
1012 cm−2 erkla¨ren und zu dem Banddiagramm, wie in Abb. 4.25 gezeigt, fu¨hren. Die
Ladungstra¨gerkonzentration la¨sst sich dabei, wie bei der herko¨mmlichen Dotierung, in
großen Bereichen variieren. Als Variationsparameter dienen
• das Halbleitermaterial der Deckschicht (GaSb oder InAs),
• die Dicke der oberen Barriere und
• die Grenzfla¨chenart (AlAs bzw. InSb).
Wobei AlAs-Grenzfla¨chen mit der Bildung des AsAl-Defektes fu¨r hohe Ladungstra¨gerkon-
zentrationen aufgrund der reduzierten Mobilita¨t ausscheiden, so dass InSb-Grenzfla¨chen
mit einer du¨nnen oberen Barriere und einer GaSb-Deckschicht zu verwenden sind. Damit
umgeht man das Problem der Dotierungselemente.
Das fu¨r eine n-Dotierung in III-V-Halbleiter u¨bliche Dotierungselement Silizium ist am-
photerer Natur und bewirkt eine n-Dotierung in GaAs, AlAs, InAs und InSb, aber eine
p-Dotierung in GaSb und AlSb. Es scheidet damit als Donator fu¨r eine indirekte Dotie-
rung u¨ber das AlSb aus. Will man eine InAs Quantentopfstruktur n-dotieren, wird deshalb
GaTe als Dotierstoff eingesetzt, was allerdings einen Memoryeffekt verursachen kann. Eine
alternative Mo¨glichkeit besteht noch in der Verwendung einer zusa¨tzlichen Modulations-
dotierungsschicht [122] oder einer
”
Arsendotierung“ im AlSb [83]. Durch das Einbrin-
gen von Dotierstoffelementen muss jedoch dessen Interdiffusions- und Streupotential mit
beru¨cksichtigt werden, das sich wiederum negativ auf die Elektronenmobilita¨t auswirken
kann. Aus diesem Grund wurde bei den hier gewachsenen InAs-Quantentopfstrukturen
auf zusa¨tzliche Dotierungselemente verzichtet.
4.5 Zusammenfassung
Fu¨r nicht zusa¨tzlich dotierte InAs/AlSb-Quantento¨pfe auf gitterfehlangepasstem GaAs-
Substrat gibt es fu¨nf wesentliche Parameter, die die Elektronentransporteigenschaften
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beeinflussen. Dies sind:
• die Pufferschicht,
• die Grenzfla¨che,
• die Quantentopfbreite,
• der Abstand des Quantentopfes zur Oberfla¨che und
• die Deckschicht.
Im Rahmen dieser Arbeit wurde ein besonderer Schwerpunkt auf das Wachstum der
AlSb/InAs-Grenzfla¨che gelegt. Die Grenzfla¨che hat einen maßgeblichen Einfluss auf eine
ganze Reihe von Bauelementen. Nicht nur auf solche mit einem horizontalen Stromtrans-
port, wie er bei den hier untersuchten Strukturen stattfindet, sondern auch fu¨r Bauele-
mente mit einem vertikalen Stromtransport u¨ber die Grenzfla¨che hinweg (z.B. resonante
Tunneldioden und Heterobarrierenvaraktoren). Bei optoelektronischen Bauelementen aus
Multilagenstrukturen gibt ist es sehr viele Grenzfla¨chen, so dass hier die Grenzfla¨che eben-
falls von großer Bedeutung ist.
Von der wachstumstechnischen Seite ist das besondere an der AlSb/InAs-Grenzfla¨che,
dass ein Wechsel aller Elemente stattfindet. Als Konsequenz ergibt sich die Mo¨glichkeit
von AlAs- oder InSb-Grenzfla¨chenbindungen.
Um die Bindungen an der Grenzschicht beeinflussen zu ko¨nnen wurde von Tuttle et al.
1990 ein Schließ- und O¨ffnungsalgorithmus der Zellenshutter eingefu¨hrt, mit dem Er-
gebnis, dass InSb-Bindungen zu ho¨heren Elektronenmobilita¨ten fu¨hren. In den darauf
folgenden Jahren wurden die beiden Grenzfla¨chenarten mit den unterschiedlichsten spek-
troskopischen und mikroskopischen Methoden untersucht, ohne an der eigentlichen Shut-
tersequenz etwas zu a¨ndern.
Im Rahmen dieser Arbeit konnte gezeigt werden, dass die Erweiterung der Shutterse-
quenz fu¨r InSb-Bindungen mit einer As-Wachstumsunterbrechung zu einer Verbesserung
der Mobilita¨t fu¨hrt. Mit Hilfe von hochaufgelo¨sten TEM-Bildern wurde meines Wissens
nach zum ersten Mal die Pra¨senz amorpher Bereiche u¨ber der AlSb/InAs-Grenzfla¨che
gezeigt, die erkla¨ren, weswegen das Wachstum dieser Grenzfla¨che von besonderer Heraus-
forderung ist. Desweiteren wurde mit zeitaufgelo¨sten RHEED-Intensita¨tsmessungen eine
Methode pra¨sentiert, um in situ die As-Wachstumspause zu optimieren.
Die AlSb/InAs-Grenzfla¨che besteht zwar nur aus zwei Monolagen von u¨ber 6000 fu¨r die
gesamte Struktur, jedoch haben diese zwei Monolagen einen erheblichen Einfluss auf die
Eigenschaften des spa¨teren Bauelementes. Die optimale Shutterfolge an der Grenzfla¨che
besteht aus der Abscheidung von 1,3 Monolagen Indium, gefolgt von 5 s Pause und 6 s
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Arsen.
Fu¨r eine Quantentopfbreite von 15 nm wurde die ho¨chste Elektronenmobilita¨t gemessen.
Eine Breite von 15 nm stellt einen optimalen Kompromiss dar, um auf der einen Seite
den Einfluss der Grenzfla¨chenrauhigkeit zu begrenzen (breiter Topf) und auf der anderen
Seite die Besetzung mehrerer Leitungsunterba¨nder und die Bildung von Fehlanpassungs-
versetzungen zu verhindern (schmaler Topf).
Abbildung 4.26: Elektronenmobilita¨t und -konzentration fu¨r InAs-Quatentopfstrukturen,
bei Tieftemperaturen und Raumtemperatur im internationalen Vergleich. 1) Ref. [123], 2)
Ref. [68], 3) Ref.[124], 4) Ref. [125], 5) Ref. [126], 6) Ref. [127], 7) Ref. [128], 8) Ref.
[129], 9) Ref. [122] und 10) Ref. [12].
In Abb. 4.26 sind die im Rahmen dieser Arbeit erreichten Mobilita¨tswerte und Elektro-
nenkonzentrationen fu¨r InAs-Quantentopfstrukturen zusammen mit Ergebnissen aus der
Literatur dargestellt. Die Temperaturen fu¨r die Tieftemperaturmessungen variieren von
4,2 K (diese Arbeit und Hamburg), 10-12 K (Santa Barbara und Burnaby), bis 77 K
(Shizuoka und Osaka). Untersuchungen im Rahmen dieser Arbeit haben gezeigt, dass
zwischen 4,2 K und 12 K die Mobilita¨t und Konzentration konstant ist, wa¨hrend bei 77 K
die Mobilita¨t um etwa 26 % niedriger und die Ladungstra¨gerkonzentration um etwa 2 %
ho¨her ist.
Die Gruppe aus Santa Barbara (USA), um Prof. H. Kroemer, kann als fu¨hrende Grup-
pe fu¨r InAs-Quantento¨pfe angesehen werden, die solche Strukturen schon seit 15 Jahren
untersucht. Diese Gruppe berichtet auch von Rekordwerten sowohl fu¨r die Elektronenmo-
bilita¨t, wie auch fu¨r die Elektronenkonzentration [68]. Selbst wenn in den Vero¨ffentlichun-
gen von reproduzierbaren Ergebnissen gesprochen wird, sind solch hohe Werte in keiner
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der spa¨teren Vero¨ffentlichungen mehr erreicht worden. Auch von anderen Gruppen wurde
meines Wissens nach keine so hohen Mobilita¨ten erzielt. In der neuesten Vero¨ffentlichung
aus Santa Barbara von 2003 werden Mobilita¨tswerte um 200000 cm2/V s bei 10 K und
180000 cm2/V s bei 77 K angegeben [123]. In der gleichen Ausgabe des selben Journals
wurde im Rahmen der hier vorliegenden Arbeit von einer Mobilita¨t von 255000 cm2/V s
bei 77 K berichtet [91].
Bei Raumtemperatur sind die Unterschiede in der Mobilita¨t geringer. Die Ergebnisse die-
ser Arbeit geho¨ren hier neben den Gruppen aus Shizuoka (Japan) und Santa Barbara
(USA) zu den besten weltweit.
Kapitel 5
InSb-Quantentopfstrukturen
5.1 Spezielle Eigenschaften von InSb-Heterostrukturen
Im Vergleich zum Wachstum von InAs-Quantento¨pfen stellt das Wachstum von InSb-
Quantento¨pfen eine noch gro¨ßere Herausforderung dar:
• Zu InSb gibt es kein semiisolierendes, gitterangepasstes Substrat, so dass hier eben-
falls SI-GaAs verwendet wird. Die Gitterfehlanpassung liegt in diesem Fall bei
14,6%, im Vergleich zu 7,8% fu¨r InAs.
• Hatte man bei InAs noch die Auswahl zwischen zwei III-V-Halbleitern als Barriere-
material, so gibt es zu InSb keinen weiteren gitterangepassten III-V-Halbleiter.
• Die Wachstumstemperatur fu¨r InSb liegt unterhalb des Pyrometermessbereiches, so
dass diese Methode zur Temperaturbestimmung ausscheidet. Statt dessen wird der
U¨bergang im RHEED-Muster zur indirekten Temperaturbestimmung herangezogen.
Anzumerken ist hierbei, dass es zwar Pyrometer mit einem Messbereich von kleiner
400 ◦C gibt, diese jedoch bei einer Wellenla¨nge (> 1, 6 µm) arbeiten, fu¨r die GaAs
transparent ist. Die Strahlung des Heizfilamentes wird so mit gemessen, was das
Ergebnis verfa¨lscht.
• Des weiteren hat sich gezeigt, dass die intrinsische Hintergrunddotierung eines InSb-
Quantentopfes vom p-Typ ist, was im Gegensatz zu InAs-Quantentopfstrukturen
eine zusa¨tzliche n-Dotierung der InSb-Strukturen erforderlich macht [130]. Da Do-
tierelemente Verunreinigungen darstellen und so als Streuzentren die Elektronenmo-
bilita¨t beeintra¨chtigen, mu¨ssen sie außerhalb des Topfes platziert werden. Wichtige
Parameter fu¨r diese Ferndotierung sind der Abstand der Dotierelemente zum Topf,
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die Menge der Dotierelemente, die Art der Dotierelemente und die Wachstumstem-
peratur.
Neben diesen wachstumstechnischen Erschwernissen gegenu¨ber InAs-Quantento¨pfen hat
InSb den Vorteil der geringsten Bandlu¨cke, der geringsten effektiven Masse und der
ho¨chsten intrinsischen Elektronenmobilita¨t aller III-V-Halbleiter [131].
Ballistischer Transport wurde bis zu Temperaturen von 185 K beobachtet [132], was InSb-
Quantentopfstrukturen fu¨r den Einsatz als DEW-Bauelement1 attraktiv macht.
Aufgrund der hohen Elektronenbeweglichkeit und der damit verbundenen hohen Hallemp-
findlichkeit, wird InSb bisher industriell als Magnetfeldsensor eingesetzt. Zudem kommt
InSb als Infrarotdetektor fu¨r Wellenla¨ngen bis 5,5 µm und als Breitbandbolometer bis hin
zu mm-Wellen zum Einsatz. Die industriellen Anwendungsfelder fu¨r InSb beinhalten je-
doch keine Heterostrukturbauelemente, obwohl die erste Heterostruktur mit InSb bereits
1981 realisiert wurde [133].
Bei der ersten Vero¨ffentlichung zu einer CdTe/InSb-Heterostruktur wurde allerdings nicht
etwa eine CdTe/InSb-Multilagenstruktur gewachsen, sondern es wurde lediglich ein InSb-
Substrat verwendet, das damals schon mit einer ausreichenden Qualita¨t zur Verfu¨gung
stand. Das eigentliche Ziel dieser Pionierarbeit war das Wachstum von CdTe. InSb ist
nahezu gitterangepasst zu CdTe und hat die gleiche Kristallstruktur, weswegen es als
Substrat gewa¨hlt wurde. Bei den ersten Untersuchungen zum CdTe-Wachstum auf einem
InSb-Substrat ist jedoch schon das Hauptproblem zu Tage getreten: die Grenzfla¨che.
Selbst bei den sehr niedrigen Wachstumstemperaturen fu¨r CdTe von 200 ◦C treten kom-
plexe Grenzfla¨chen auf, mit einer In2Te3-Phase und Sb-Segregation [134]. Mit einem U¨ber-
angebot an Cadmium konnte zwar eine abrupte CdTe-auf-InSb-Grenzfla¨che erzielt wer-
den, jedoch hat das Wachstum von Multilagenstrukturen gezeigt, dass die umgekehrte
Grenzfla¨che, also InSb-auf-CdTe, ebenfalls problematisch ist [135]. Die schlechte Grenz-
fla¨chenqualita¨t gilt als Hauptursache fu¨r die niedrige Elektronenmobilita¨t von maximal
24000 cm2/V s bei 4,2 K.
SdH- und Quantum-Hall-Effekt-Messungen an CdTe/InSb-Quantentopfstrukturen besta¨tig-
ten zwar die Pra¨senz eines 2DEGs, jedoch spricht man bei diesem Materialsystem schon
von einer hohen Elektronenmobilita¨t wenn man Werte von 20000 cm2/V s bei 4,2 K erha¨lt
[136]. Im Vergleich zu InAs-Quantentopfstrukturen ist dies weniger als ein Zehntel, ob-
wohl durch die geringere effektive Masse von InSb die Elektronenbeweglichkeit ho¨her als
bei InAs sein mu¨sste.
Da eine CdTe-Barriere wegen der Grenzfla¨chenproblematik nicht zum erhofften Erfolg
fu¨hrte, bleibt noch die Alternative einer gitterverspannten AlxIn1−xSb-Barriere. Bei die-
sem Barrierentyp muss ein Kompromiss zwischen der Barrierenho¨he und der Gitterfehl-
1DEW = Double-Electron-Waveguide (siehe Kapitel 1)
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anpassung eingegangen werden. Je ho¨her die Barriere, desto gro¨ßer ist die Fehlanpassung.
Die Gruppe von Prof. Santos, von der University of Oklahoma in Norman (USA), hat
mit einer Al0,11In0,89Sb-Barriere eine Elektronenmobilita¨t von 97000 cm
2/V s bei 4,2 K
erreicht und damit die U¨berlegenheit dieses Barrierentypes demonstriert [81].
5.2 MBE-Wachstum von InSb
Abbildung 5.1: Schichtdesign zur Optimierung der InSb-Wachstumsbedingungen. Die Git-
terfehlanpassung wird in zwei Stufen u¨berwunden.
Aufgrund der großen Gitterfehlanpassung und der Bandlu¨ckendifferenz zwischen GaAs
und InSb, sowie der niedrigen Wachstumstemperatur von InSb, besteht der erste wich-
tige Schritt in einer Optimierung der InSb-Wachstumsparameter. Zur U¨berwindung der
Gitterfehlanpassung von 14,6% wird ein Zweistufensystem verwendet, wie es in Abb.
5.1 zu sehen ist. In Anlehnung an die Untersuchungen von Pufferschichten fu¨r InAs wird
zuna¨chst eine AlAs-Schicht, gefolgt von einer AlSb-Schicht gewachsen. Die Gitterkonstan-
te von AlSb befindet sich zwischen der von GaAs und InSb, so dass die Gitterkonstante
stufenweise angepasst werden kann. Die AlSb-Schichtdicke wurde dabei so gewa¨hlt, dass
die Schicht relaxiert ist und eine glatte Oberfla¨che vorliegt. Anschließend wird die Sub-
strattemperatur fu¨r den Beginn des InSb-Wachstums auf 350 ◦C abgesenkt. Durch die
kleine Bandlu¨cke von InSb steigt die Oberfla¨chentemperatur wa¨hrend der Anfangspha-
se des Wachstums schnell an und wird bei 420 ◦C konstant gehalten. Der Messbereich
des vorhandenen Pyrometer beginnt bei 450 ◦C, was in etwa der maximal mo¨glichen
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Wachstumstemperatur fu¨r epitaktisches InSb entspricht. Beim Wachstum ist also dar-
auf zu achten, dass die Anzeige immer außerhalb des Messbereiches bleibt. Eine exakte
Temperaturbestimmung ist so jedoch nicht mo¨glich.
Abbildung 5.2: RHEED-Musterwechsel in [11¯0]- und [110]-Richtung fu¨r 5 ◦C unter der
U¨bergangstemperatur T(U¨) und 5 ◦C daru¨ber. Die Pfeile markieren die (01) und (01¯)
Beugung des Kristallgitters.
In der Literatur findet man ein Oberfla¨chenphasendiagramm fu¨r InSb, bei dem die U¨ber-
ga¨nge im RHEED-Rekonstruktionsmuster u¨ber der Temperatur und dem Druckverha¨ltnis
aufgetragen sind [137]. Daraus geht hervor, dass bei einem V/III-Verha¨ltnis von 1,3 ein
U¨bergang von c(4×4) nach (1×3) bei 385 ◦C stattfindet. Die Substrattemperatur ist mit
350 ◦C zu Beginn des Wachstums so niedrig gewa¨hlt, dass die InSb-Oberfla¨chenrekonstruk-
tion vor Erreichen der kritischen Wachstumstemperatur im RHEED-Bild sichtbar wird.
Sind die Teilordnungslinien erkennbar, kann der U¨bergang bestimmt werden. In Abb. 5.2
ist der Wechsel im RHEED-Muster fu¨r die [11¯0]- und [010]-Richtungen gezeigt. Zu be-
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achten ist, dass zu einer vollsta¨ndigen Bestimmung des RHEED-Rekonstruktionsmusters
Aufnahmen in drei Richtungen gemacht werden mu¨ssen. Fu¨r die hier nicht gezeigte [110]-
Richtung entspricht das RHEED-Muster bei der niedrigen Temperatur dem der [11¯0]-
Richtung. In [11¯0]- und [110]-Richtung beobachtet man also ein (2×2)-Muster. Betrachtet
man zusa¨tzlich auch noch die [010]-Richtung, so ergibt sich hier eine 4×-Rekonstruktion.
Daraus folgt ein zentriertes U¨bergitter vom Typ c(4 × 4). In Abb. 5.3 ist eine mo¨gliche
Oberfla¨chenstruktur fu¨r InSb gezeigt, wie sie in Ref. [138] vorgeschlagen wird und zu
dem beobachteten c(4 × 4)-Beugungsmuster fu¨hrt. Dieses Modell beinhaltet jeweils zwei
Dimercluster an der Oberfla¨che. Die einzelnen Cluster ordnen sich in einer fla¨chenzentrier-
ten Struktur an, wobei die Kantenla¨nge der Elementarzelle viermal der des Kristallgitters
entspricht.
Abbildung 5.3: Mo¨gliches Modell einer c(4 × 4) Rekonstruktion auf einer InSb (001)-
Oberfla¨che [138]. Die schwarz ausgefu¨llten Kreise stellen die Oberfla¨chenatome des U¨ber-
gitters dar und die gestrichelte Linie markiert die fla¨chenzentrierte Elementarzelle des
U¨bergitters.
Beim Temperaturu¨bergang wechselt das RHEED-Muster von c(4×4) nach (1×3). Wobei
in der [11¯0]-Richtung hier ein pseudo-3× zu erkennen ist, da die 1/3-Teilordnungslinien
nicht a¨quidistant sind. Diese Beobachtung deckt sich mit denen der meisten anderen
Gruppen ([139] und Ref. darin), wird aber nicht von Williams et al. im Rahmen des
Oberfla¨chenphasendiagramms besta¨tigt. Die Angabe u¨ber die Temperatur des U¨bergangs
stimmt jedoch in allen Vero¨ffentlichungen mit ±2, 5 ◦C u¨berein. Wobei So¨derstro¨m et
al. ein zusa¨tzliches Thermoelement benutzen, das durch Schwenken des Substrates direkt
mit diesem kontaktiert wird. Williams et al. verwenden zur Temperaturbestimmung eben-
falls ein Thermoelement, das u¨ber den Schmelzpunkt von Indium kalibriert wurde. Diese
Gruppe wa¨chst direkt auf einem InSb-Substrat, so dass sich die Temperatur wa¨hrend des
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Wachstums nicht a¨ndert.
Die Oberfla¨chenrekonstruktion kann ebenfalls einen Einfluss auf die Qualita¨t der Schicht
haben. Eine InSb-Schicht, die unter einer c(4× 4)-Rekonstruktion gewachsen wird, weist
so eine niedrigere Elektronenmobilita¨t auf, als wenn das Wachstum bei einer Temperatur
nur wenig u¨ber dem U¨bergang zu pseudo-(1× 3) stattfindet [139].
Abbildung 5.4: RHEED-Bilder entlang der [010]-Richtung fu¨r eine zu steile Temperatur-
rampe, was zuna¨chst zu einer Inselbildung (links) und anschließend zum Zusammenbruch
des einkristallinen Wachstums (rechts) fu¨hrt.
Praktisch bedeutet dies, dass der U¨bergang im RHEED-Muster als untere Tempera-
turgrenze und der Beginn des Pyrometermessbereiches als obere Grenze fu¨r das InSb-
Wachstum benutzt werden kann. Um reproduzierbare Schichten herstellen zu ko¨nnen ist
es zweckma¨ßig eine Kalibrierung des wahren V/III-Verha¨ltnises und der Temperaturrampe
vorzunehmen. Fu¨r die Temperaturrampe wird in regelma¨ßigen Absta¨nden das Wachstum
unterbrochen und der U¨bergang im RHEED-Muster mit der Thermoelementtemperatur
abgeglichen. Eine zu große Abweichung des V/III-Verha¨ltnises von 1,3 oder eine nicht
korrekte Temperaturrampe fu¨hren zu einer Aufrauhung der Oberfla¨che, bis hin zu einem
Zusammenbrechen des einkristallinen Wachstums, wie in Abb. 5.4 im Fall einer zu steilen
Temperaturrampe gezeigt ist.
In Abb. 5.5 ist die Raumtemperaturmobilita¨t in Abha¨ngigkeit der InSb-Dicke fu¨r die im
Rahmen dieser Arbeit gewachsenen Schichten und Vergleichswerte aus der Literatur ge-
zeigt. Um den Einfluss von Defekten, wie Fehlanpassungsversetzungen auf die Mobilita¨t
zu untersuchen verwendet man in der Regel tiefe Temperaturen. Bei tiefen Temperaturen
ist die Phononenstreuung reduziert und dadurch hat eine Reduzierung der Versetzungs-
dichte einen gro¨ßeren Einfluss auf die Mobilita¨t. Bei InSb streuen die Mobilita¨tswerte
jedoch fu¨r tiefe Temperaturen sehr stark. In der Literatur schwanken die Mobilita¨tsdaten
fu¨r InSb z.B. von einer Erho¨hung um 37 % [140] bis zu einer Erniedrigung um 18 % [141],
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Abbildung 5.5: Ladungstra¨germobilita¨t in Abha¨ngigkeit der InSb-Schichtdicke auf einem
GaAs-Substrat bei Raumtemperatur. Die gestrichelten Linien dienen der Verdeutlichung
der Tendenz.
wenn die Probe von Raumtemperatur auf 77 K abgeku¨hlt wird. Ursache hierfu¨r sind die
unterschiedlichen Ladungstra¨gerkonzentrationen. Die von allen Gruppen verwendete van
der Pauw-Methode funktioniert nur, wenn eine Ladungstra¨gerart dominiert (NA 6= ND).
Sind beide Ladungstra¨gerarten pra¨sent, findet eine Kompensation der Hallspannung und
damit des Hallwiderstandes statt, was zu fehlerhaften Werten fu¨hrt. Bei Raumtempera-
tur u¨berwiegen die Elektronen. Die nicht zusa¨tzlich dotierten InSb-Schichten haben eine
Konzentration von ND − NA ≈ 4 · 1016 1/cm3. Fu¨r tiefe Temperaturen sinkt die La-
dungstra¨gerkonzentration und es wird sogar von einem Vorzeichenwechsel hin zu einer
Lo¨cherleitung berichtet [139]. Ein Mobilita¨tsvergleich macht so nur bei Raumtemperatur
Sinn.
Selbst bei Raumtemperatur ist jedoch ein deutlicher Anstieg der Mobilita¨t mit der Schicht-
dicke in Abb. 5.5 zu erkennen. Michel et al. haben InSb direkt auf GaAs gewachsen, wo-
durch die im Rahmen dieser Arbeit verwendete Stufenanpassung der Gitterkonstanten fu¨r
kleine InSb-Schichtdicken einen Vorteil hat und sich ho¨here Mobilita¨ten ergeben. Die ge-
messenen Mobilita¨ten dieser Gruppe steigen jedoch schneller mit der Schichtdicke an, was
auf eine bessere Temperaturrampe schließen la¨sst. Davis et al. messen fu¨r 2 µm InSb zwar
eine vergleichsweise niedrige Mobilita¨t, fu¨r eine ausreichende Schichtdicke erreicht aber
auch diese Gruppe eine hohe Mobilita¨t. Die beiden Werte von So¨derstro¨m et al. bei 2 µm
beziehen sich auf unterschiedliche Wachstumstemperaturen. Der ho¨here Wert entspricht
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einer Wachstumstemperatur von 420 ◦C, die der im Rahmen dieser Arbeit gewachsenen
Schichten entspricht.
Wie aus Abb. 5.5 weiter hervorgeht, ist bei Verwendung eines GaAs-Substrates eine ma-
ximale Mobilita¨t fu¨r InSb von 55000 cm2/V s bis 60000 cm2/V s zu erreichen. Theoretisch
ergibt sich allerdings fu¨r InSb eine Mobilita¨t von 78000 cm2/V s bei Raumtemperatur, die
durch Phononenstreuung limitiert ist [143].
Versetzungen und Mikrozwillingsbildung werden als Hauptdefektarten ausgemacht [139],
die die Mobilita¨t reduzieren. Ab einer bestimmten Schichtdicke steigt die Mobilita¨t nicht
mehr, was auf einen Grenzwert fu¨r die Defektanzahl hindeutet, der nicht unterschritten
werden kann.
Wie die Vergleichsdaten in Abb. 5.5 zeigen, ist die Optimierung von InSb ausreichend,
um als na¨chstes zum Wachstum von Quantentopfstrukturen u¨berzugehen.
5.3 Wachstum von InSb-Quantento¨pfen
Abbildung 5.6: Schichtstruktur eines InSb-Quantentopfes auf einem GaAs-Substrat.
Ein typisches Schichtdesign fu¨r eine InSb-Quantentopfstruktur ist in Abb. 5.6 gezeigt.
Die erste Schichtfolge des Puffers ist gleich der aus dem letzten Kapitel, gefolgt von einer
dicken AlxIn1−xSb-Schicht. Diese Schicht dient nicht nur als Puffer, sondern ist gleichzeitig
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auch die Barriere zum Topf. Mit steigendem Al-Anteil steigt auch die Leitungsbanddiffe-
renz und die Barriere wird ho¨her. Gleichzeitig nimmt aber auch die Gitterfehlanpassung
zum InSb zu, so dass ein Kompromiss gefunden werden muss. In der Literatur findet man
einen Al-Anteil von 7 % bis 17 % [81, 144].
Das Wachstum einer InSb-Quantentopfstruktur ohne eine zusa¨tzliche Dotierung fu¨hrt
zu einer positiven Ladungstra¨gerkonzentration bei 77 K. Dies kann mit der AlxIn1−xSb-
Schicht erkla¨rt werden, die der Hauptbestandteil der Struktur ist und eine gro¨ßere Band-
lu¨cke als InSb besitzt. Die Anzahl thermisch aktivierter Elektronen ist also geringer, so
dass bei reinem InSb die Elektronen bei 77 K zwar noch u¨berwiegen, dies aber nicht
mehr fu¨r AlxIn1−xSb mit x > 0, 1 gilt. Diese Beobachtungen sind jedoch von der ver-
wendeten MBE-Anlage abha¨ngig. Wa¨hrend die meisten Gruppen fu¨r InSb bei 77 K noch
eine negative Ladungstra¨gerkonzentration messen, berichten andere von einer positiven
Ladungstra¨gerkonzentration[139]. Sogar bei Raumtemperatur wurde schon von einer p-
Dotierung fu¨r reines InSb berichtet [81]. Defekte, die aufgrund der Gitterfehlanpassung
entstehen, werden fu¨r die p-Dotierung verantwortlich gemacht [145]. Aufgrund der stark
unterschiedlichen Beobachtungen scheinen jedoch auch die Verunreinigungen in der jewei-
ligen Anlage, die verwendeten Quellenmaterialien und Unterschiede in den Wachstums-
bedingungen eine Rolle zu spielen. Selbst fu¨r das Fermi-level pinning findet man in der
Literatur entgegengesetzte Angaben, die von einem Oberfla¨chenpinning im Valenzband
[146] bis hin zu einem Pinning im Leitungsband reichen [139].
Hohe Mobilita¨ten sind mit Lo¨chern, aufgrund der großen Masse, nicht zu erreichen. Des-
wegen werden die InSb-Quantentopfstrukturen zusa¨tzlich n-dotiert. Die Struktur in Abb.
5.6 beinhaltet zwei δ-Dotierungen. Die obere Dotierung stellt zusa¨tzliche Elektronen fu¨r
Oberfla¨chenzusta¨nde zur Verfu¨gung, um eine Verarmung des Quantentopfes von der Ober-
fla¨che aus zu verhindern [131]. Die zweite δ-Dotierung stellt Elektronen fu¨r den Topf zur
Verfu¨gung. Die Gruppe von Prof. Santos hat den Einfluss des Abstandes der δ-Dotierung
zum Quantentopf untersucht [81]. Je kleiner der Abstand, desto effektiver ist die Do-
tierung. Ein zu kleiner Abstand fu¨hrt allerdings zu Streuprozessen durch die ionisierten
Atomru¨mpfe und folglich zu einer reduzierten Elektronenmobilita¨t. Ein Abstand von 60
nm ist ausreichend um solche Streuprozesse zu vermeiden [147].
Die Wachstumstemperatur hat ebenfalls einen Einfluss auf die Dotierung. Fu¨r eine Do-
tierung mit Silizium muss der amphotere Charakter mit beru¨cksichtigt werden. Dabei
hat sich gezeigt, dass fu¨r ein Wachstum unter einer pseudo-(1× 3)-Rekonstruktion mehr
Kompensation auftritt als unter c(4 × 4) [130]. Die Wachstumsqualita¨t ist jedoch un-
ter pseudo-(1 × 3) besser, weswegen im Rahmen dieser Arbeit die Pufferschicht und der
Quantentopf bei 420 ◦C gewachsen wurden, also unter pseudo-(1× 3). Anschließend wur-
de die Wachstumstemperatur vor der ersten δ-Dotierung auf 5 ◦C unter den U¨bergang
abgesenkt.
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Abbildung 5.7: Rocking-Kurven mit Cu-Kα-Strahlung des (400)-AlxIn1−xSb-Reflexes. Bei
der Angabe der Halbwertsbreite ist die instrumentelle Verbreiterung bereits abgezogen.
Von den Ergebnissen aus Kap. 4.2.4 fu¨r InAs-Quantentopfstrukturen ist bekannt, dass
eine 500 nm dicke Pufferschicht bereits genu¨gt, um eine ausreichende Qualita¨t fu¨r ein
2DEG zu gewa¨hrleisten. Eine Dicke von 1,8 µm wurde fu¨r die optimierten Strukturen
verwendet. Im Fall von InSb-Quantentopfstrukturen wurde bezu¨glich der gro¨ßeren Fehl-
anpassung gleich mit einer 1,5 µm Pufferschicht begonnen.
Jedoch konnte mit dieser Pufferschichtdicke keine Pra¨senz eines 2DEGs mit SdH-Messungen
nachgewiesen werden. Erst bei einer Pufferschichtdicke von 3 µm waren Oszillationen zu
erkennen. Messungen der Rocking-Kurve des (400)-Reflexes mit Cu-Kα-Strahlung sind fu¨r
Proben mit 1,5 µm und 3 µm Pufferschicht in Abb. 5.7 zu sehen. Fu¨r diese Schichtdicken
ist die Reflexbreite ein Indikator fu¨r Defekte, sofern die instrumentelle Verbreiterung abge-
zogen wurde. Der (400)-Reflex des GaAs-Substrates hat eine Halbwertsbreite von 0,008◦.
Dieser Wert ist bei den Angaben der FWHM abgezogen. Wie man in Abb. 5.7 erkennt,
ist die Halbwertsbreite der 3 µm Pufferschicht um 0,098◦ geringer, was auf eine bessere
Schichtqualita¨t schließen la¨sst. Die Ro¨ntgenmessungen besta¨tigen damit den Hinweis, dass
fu¨r InSb-Quantentopfstrukturen eine Pufferschichtdicke von 1,5 µm nicht ausreichend ist.
Ein weiteres Problem ist die Leitfa¨higkeit des Puffers. Je dicker der Puffer, umso mehr
macht sich die Parallelleitung durch den Puffer bemerkbar. In Abb. 5.8 oben links, sind
die SdH-Oszillationen in der 1/B-Auftragung zu sehen. Die geringe Amplitudenho¨he und
der Abfall der Kurve zeigen bereits eine hohe Pra¨senz von nicht quantisierten Ladungs-
tra¨gern an. Als Pufferschicht und Barriere wurde Al0,1In0,9Sb verwendet. Die Schichtfolge
und Schichtdicken entsprechen denen aus Abb. 5.6. Die Quantentopfbreite ist mit 30 nm
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so gewa¨hlt, dass nach der Matthews und Blakeslee Gleichung [44] noch keine Fehlanpas-
sungsversetzungen auftreten. Wie bereits im Kapitel 4.3 besprochen wurde, stellt diese
Gleichung einen unteren Grenzwert fu¨r die Fehlanpassungsversetzungsbildung dar.
Abbildung 5.8: SdH-Oszillationen bei 1,3 K eines 30 nm InSb-Quantentopfes, links oben.
Rechts oben ist die dazugeho¨rige Fouriertransformation zu sehen. In der Darstellung links
unten ist der nicht oszillierende Teil abgezogen. Die Fouriertransformation der Kurve
innerhalb der Ellipse ist rechts unten gezeigt.
Eine grobe Abscha¨tzung, ab wann das zweite Leitungsband in einem 30 nm InSb-Topf
besetzt ist, findet man in Ref. [81]. Hier wird von einem parabolischen Bandverlauf ausge-
gangen. Desweiteren sollen sich 50 % der Bandlu¨ckendifferenz im Leitungsband befinden
und der Al-Anteil der Barriere betra¨gt 11 %. Bei 0 K wu¨rde nach dieser Berechnung das
zweite Leitungsband ab einer Eleketronenkonzentration von 2, 4 · 1011 1/cm2 besetzt sein.
Hall-Messungen bei 1,3 K haben eine Konzentration von 1012 1/cm2 ergeben, was auf
eine Besetzung mehrerer Leitungsba¨nder schließen la¨sst. Eine Fouriertransformation der
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Abb. 5.8 oben links zeigt drei Peaks. Wobei eine Frequenz von 5,4 T einer Dotierung von
2, 6 · 1011 1/cm2, 9,7 T einer von 4, 7 · 1011 1/cm2 und 16,6 T einer von 8 · 1011 1/cm2
entspricht. Zusammen ergibt dies eine Konzentration von 1, 53 · 1012 1/cm2, also einen
Wert der u¨ber dem der Hall-Messung liegt. Dies ist mo¨glich, wenn man von Akzeptoren
im Al0,1In0,9Sb ausgeht, die bei der Hall-Messung einen Teil der Elektronen kompensieren.
In Abb. 5.8 unten links wurde der nicht oszillierende Untergrund abgezogen. Die einzelnen
Oszillation sind jetzt deutlich zu erkennen. Eine Fouriertransformation u¨ber den gesamten
Bereich fu¨hrt zu den selben drei Peaks, so dass wirklich nur der nicht-oszillierende Teil
abgezogen wurde. Transformiert man nur den Bereich fu¨r niedrige Magnetfelder, so ist
lediglich ein Peak deutlich zu erkennen, wie in Abb. 5.8 unten rechts zu sehen ist.
Bei einer genaueren Betrachtung der Oszillationen ist bei 0,5 T−1 der Beginn einer Pea-
kaufspaltung zu erahnen. Bei den Oszillationen außerhalb der Ellipse findet demnach eine
Spin-Aufspaltung statt. Durch die Peakverdopplung entsteht eine Frequenz von 16,6 T.
Die Frequenz von 5,4 T ist ebenfalls eine Folge der Spin-Aufspaltung, da die Amplitude
durch die Auflo¨sung in zwei Peaks niedriger wird und dann fu¨r gro¨ßer werdende Magnet-
felder wieder steigt. 5,4 T entspricht der Periode von 0,31 T−1 bis 0,5 T−1. Die eigentliche
Elektronenkonzentration im Topf ist somit 4, 7 · 1011 1/cm2. Eine Besetzung des zweiten
Leitungsbandes ist nicht zu erkennen.
Mehr als die Ha¨lfte der Ladungstra¨ger in dieser Probe ist demnach nicht quantisiert.
Die gemessene Hall-Mobilita¨t von 25000 cm2/V s entspricht somit nicht der Mobilita¨t im
Quantentopf. Im Wesentlichen existieren drei Widersta¨nde, die den Gesamtwiderstand
ausmachen. Wie in Abb. 5.9 gezeigt ist, sind dies der Widerstand des Quantentopfes,
der des Puffers und der des Substrates. Da ein semiisolierendes Substrat verwendet wur-
de, wird der Substratwiderstand im folgenden vernachla¨ssigt. Der Schichtwiderstand ist
gegeben durch
RS =
1
n e µ d
, (5.1)
mit der Ladungstra¨gerkonzentration n, der Elementarladung e, der Mobilita¨t µ und der
Schichtdicke d.
Die Ladungstra¨gerkonzentrationen der einzelnen Widersta¨nde sind bekannt. Bei einer
Al0,1In0,9Sb-Schicht ohne die Pra¨senz eines 2DEGs, aber ebenfalls mit zwei δ-Dotierungen
wurde eine Mobilita¨t von 9000 cm2/V s gemessen. Nimmt man diese Mobilita¨t fu¨r den
Puffer an, so ergibt sich eine Mobilita¨t fu¨r das 2DEG von 43000 cm2/V s.
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Abbildung 5.9: Ersatzschaltbild der InSb-Quantentopfstruktur.
5.4 Ausblick
Auch wenn die Pra¨senz eines 2DEGs gezeigt wurde, so ist die Mobilita¨t nicht ho¨her als fu¨r
dicke InSb-Schichten. Bei TEM-Untersuchungen wurden als Hauptdefekte, neben Verset-
zungen, Mikrozwillinge (engl. micro-twins) identifiziert. Dies gilt sowohl fu¨r Al0,09In0,91Sb
[132], als auch fu¨r InSb [139]. Durch die Mikrozwillinge entsteht ein Versatz bzw. eine Nei-
gung des Quantentopfes. Als Resultat befindet sich der Quantentopf an unterschiedlichen
Positionen entlang der z-Achse. Fu¨r einen zweidimensionalen Transport in einer Ebene
stellen die Mikrozwillinge so ein gro¨ßeres Streupotential dar, als fu¨r eine dicke Schicht mit
einem dreidimensionalen Transport. Dies kann erkla¨ren, weswegen fu¨r den Transport im
quantisierten Zustand keine gro¨ßeren Mobilita¨ten gemessen wurden. Außerdem ko¨nnen
die ionisierten Dotierungselemente zu einem zusa¨tzlichen Streupotential fu¨hren.
Die Gruppe von Prof. Santos hat als einzige von Elektronenmobilita¨ten von u¨ber 97000
cm2/V s bei 4,2 K fu¨r Quantentopfstrukturen mit einem Topf berichtet [81]. Wa¨hrend
eines zweiwo¨chigen Besuches bei dieser Gruppe hat sich jedoch herausgestellt, dass diese
Werte nicht reproduzierbar sind. Eine eindeutige Ursache hierfu¨r konnte bisher nicht ge-
funden werden.
Neben Untersuchungen zur Vermeidung von Mikrozwillingen scheint die richtige Dotie-
rung eine Schlu¨sselrolle zu spielen. Die wa¨hrend des Besuches in Norman (Oklahoma,
USA) gewachsenen Strukturen haben zwar nur eine geringfu¨gig ho¨here Mobilita¨t als die
in Darmstadt gewachsenen, jedoch ist das Dotierungsverhalten unterschiedlich. Bei den
erst genannten Strukturen tritt eine Verarmung des Quantentopfes fu¨r tiefe Temperaturen
auf (zu wenige Donatoren), wa¨hrend bei den in Darmstadt gewachsenen Schichten nur ein
Teil der zusa¨tzlich eingebrachten Donatoren auch wirklich Elektronen fu¨r den Topf zur
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Verfu¨gung stellt.
Ein weiteres Problem bei diesen Strukturen stellt der Schottky-Kontakt dar. Sollen InSb-
Heterostrukturen als elektrisches Bauelement eingesetzt werden, so mu¨ssen sowohl Ohmsche-
als auch Schottky-Kontakte realisiert werden. Auf Grund der kleinen Bandlu¨cke und
des Fermi-level pinnings an der Oberfla¨che ist kein Metall-Halbleiter Schottky-Kontakt
mo¨glich. Eine MIS-Struktur (Metall-Isolator-Halbleiter) ist wegen des hohen Leckstroms
meist nicht akzeptabel. Kann man also erst einmal Quantento¨pfe mit reproduzierbar ho-
her Elektronenmobilia¨t herstellen, so muss als na¨chstes herausgefunden werden, ob der
Al-Anteil in der oberen Barriere soweit erho¨ht werden kann, dass ein Schottky-Kontakt
mo¨glich ist.
Um die Vorteile der kleinen effektiven Elektronenmasse von InSb nutzen zu ko¨nnen,
mu¨ssen erst noch eine Reihe von wachstums- und kontakttechnologischen Problemen
gelo¨st werden. InAs-Quantentopfstrukturen haben so fu¨r die nahe Zukunft ein gro¨ßeres
Potential fu¨r den Einsatz in elektrischen Bauelementen, dei denen eine niedrige effektive
Elektronenmasse und ein hoher g-Faktor gefragt sind.
Kapitel 6
Ohmscher Pd/Ge/Au-Kontakt auf
n-GaSb
6.1 Motivation
Fu¨r jedes Halbleiterbauelement sind ohmsche Kontakte von besonderer Bedeutung. Eine
lineare Strom-Spannungs-Kennlinie und ein niedriger Kontaktwiderstand ermo¨glichen den
Ladungstra¨gern einen leichten U¨bergang von den metallischen Zufu¨hrungen in das Halb-
leiterbauelement und umgekehrt. Die charakteristischen Eigenschaften des Bauelementes
ko¨nnen nur so erhalten bleiben, weswegen der ohmsche Kontakt einen essentiellen Part
darstellt.
Fu¨r die auf 6,1 A˚ basierenden Bauelemente, also Heterostrukturen aus GaSb, AlSb und
InAs, stellt sich immer ha¨ufiger heraus, dass GaSb das Material ist, auf dem die Kontakte
zu realisieren sind [148].
Fu¨r GaSb ist die Femienergie an der Oberfla¨che nahe dem Valenzband gepinnt. Dies hat
nicht nur Auswirkungen auf die Ladungstra¨gerkonzentration in einem InAs-Quantentopf
(Kap. 4.4), sondern auch auf die Kontaktierbarkeit des Halbleiters. Fu¨r p-GaSb ist es
aufgrund des Pinnings leicht einen ohmschen Kontakt zu realisieren. In der Regel erha¨lt
man direkt nach dem Aufdampfen des Metalls ein ohmsches Verhalten mit einem aus-
reichend kleinen Kontaktwiderstand, ohne dass ein gesondertes Tempern erforderlich ist
[149]. Fu¨r n-GaSb dagegen weist jeder Metall-Halbleiteru¨bergang zuna¨chst einmal ein
Schottky-Verhalten auf, weswegen es eine technologische Herausforderung ist, auf diesem
Materialsystem einen ohmschen Kontakt zu realisieren.
Im Gegensatz zu n-GaAs bei dem der Ni/AuGe/Ni-Kontakt als ein ohmscher Standard-
kontakt angesehen werden kann, hat sich etwas vergleichbares fu¨r n-GaSb noch nicht
durchgesetzt. Der Standardkontakt fu¨r n-GaAs basiert darauf, dass Gold und Germanium
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mit einer eutektischen Zusammensetzung aufgedampft werden und sich so ein niedriger
Schmelzpunkt ergibt, der beim Tempern u¨berschritten wird. Damit wird die Ge-Diffusion
in den Halbleiter erleichtert. Fu¨r GaSb hat sich allerdings herausgestellt, dass die Au-
Diffusion in den Halbleiter zu hoch ist, so dass die thermische Stabilita¨t fu¨r den Einsatz
solcher Kontakte in Bauelementen zu schlecht ist [75, 150].
Varblianska et al. haben noch 1997 geschrieben, dass zwar ku¨rzlich einige Vero¨ffentlichun-
gen zu ohmschen Kontakten auf n-GaSb erschienen seien, ein zuverla¨ssiges Kontaktsystem
aber noch bevorstehe [150].
Abbildung 6.1: Ergebnis der Literaturrecherche bei JADE vom 08.07.03 zu den Suchbe-
griffen ohmic und GaSb. Die drei markierten Literaturstellen stammen aus Darmstadt.
Mit der Einfu¨hrung der III-Sb-Epitaxie in Darmstadt, besteht auch ein Interesse an ohm-
schen Kontakten auf n-GaSb. Aufgrund der gesammelten Erfahrungen auf diesem Gebiet
kann Darmstadt mittlerweile als der Experte fu¨r ohmsche Kontakte auf GaSb betrachtet
werden, wie das Ergebnis einer Literaturrecherche mit der Suchmaschine JADE zu den
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Stichworten
”
ohmic“ und
”
GaSb“ belegt. Von 11 gefundenen Dokumenten stammen drei
aus Darmstadt.
Das 6,1 A˚-System ist ein aussichtsreicher Kandidat fu¨r diverse Nanoelektronik- und Hoch-
geschwindigkeitsbauelemente, fu¨r die ein zuverla¨ssiges Kontaktsystem entwickelt werden
muss. Im Rahmen der Nanotechnologie besteht ein Interesse an immer kleineren Kontakt-
fla¨chen, die fu¨r einige Bauelemente in der Hochfrequenztechnik, wie den Hetero-Barrieren-
Varaktor (HBV) oder die Schottkydiode, von wenigen Mikrometern bis hin in den Nano-
meterbereich reichen. In diesem Kapitel wird von der ersten systematischen Untersuchung
von kleinen Kontakten auf GaSb berichtet, bei der eine kleinste Kontaktfla¨che ermittelt
wurde, fu¨r die ein zuverla¨ssiger ohmscher Kontakt realisierbar ist. Im Folgenden wird
zuna¨chst kurz der in Darmstadt entwickelte ohmschen Kontakt auf n-GaSb vorgestellt.
6.2 Das Darmsta¨dter Kontaktsystem fu¨r n-GaSb
Aufgrund des Ferminiveau-pinnings besteht fu¨r die Elektronen immer eine Barriere am
Metall-Halbleiteru¨bergang. Diese Barriere kann thermionisch oder durch Tunneln u¨ber-
wunden werden. Da die Kontakteigenschaften mo¨glichst u¨ber einen gro¨ßeren Tempera-
turbereich stabil sein sollen, ist ein Tunnelkontakt zu bevorzugen. Um das Tunneln zu
bevorzugen, muss die Raumladungszone verkleinert werden. Dies geschieht durch das Ein-
bringen von Dotierstoffelementen in die Oberfla¨che des Halbleiters. Dazu wird von fast
allen Gruppen Germanium verwendet, was in Analogie zu ohmschen Kontakten auf GaAs
steht. Im Unterschied zu GaAs wird jedoch eine Schicht aus reinem Germanium verwendet,
um die Bildung einer flu¨ssigen Phase zu verhindern. Wie in der Schichtfolge in Abb. 6.2
zu sehen ist, wird vor der Ge-Schicht eine Pd-Schicht aufgedampft. Der Ge/Pd-Kontakt
wurde erstmals von Varblianska et al. fu¨r n-GaSb verwendet [150]. Dieses hochschmel-
zende Metall sorgt fu¨r eine bessere Haftung auf dem Halbleiter. Vogt et al. fanden dann
heraus, dass eine zusa¨tzliche Goldschicht den Kontaktwiderstand weiter reduziert [75].
Diese Beobachtungen wurden auch von Subekti et al. gemacht, mit dem Hinweis, dass
die Rolle der Au-Deckschicht nicht gekla¨rt sei [152]. Durch Mikrostrukturuntersuchungen
konnte gezeigt werden, dass auch eine Au-Deckschicht die Interdiffusion erho¨ht und sich
unter anderem eine AuSb2-Phase bildet [153]. Selbst bei einer Festphasenreaktion erho¨ht
Gold die Diffusionseigenschaften des Kontaktsystems.
Die optimierten Schichtdicken fu¨r den Pd/Ge/Au-Kontakt sind in Abb. 6.2 zu sehen. Fu¨r
einen guten ohmschen Kontakt muss die Ge-Schicht dicker als die Pd-Schicht sein, da
Palladium mit Germanium eine GePd- und GePd2-Phase bildet, so dass nur bei einem
Ge-U¨berschuss genu¨gend Material vorhanden ist, um als Donator bis in den Halbleiter
vorzudringen.
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Abbildung 6.2: Aufbau des Pd/Ge/Au-Kontaktes mit Funktionsangabe der einzelnen
Schichten.
6.3 Charakterisierung von kleinen Kontakten
Fu¨r Hochfrequenzanwendungen sind kleine Kapazita¨ten erforderlich. Dies fu¨hrt in der
Bauelementtechnologie zu einer Reduzierung der Fla¨che. Bei vertikalen Bauelementen
wie z.B. der HBV werden dadurch auch die Kontaktfla¨chen immer kleiner. Bisher lagen
allerdings noch keine Untersuchungen vor, in wie weit sich die Strom-Spannungskennline
und die Reproduzierbarkeit a¨ndern, wenn man zu sehr kleinen Kontakten bis in den
Nanometerbereich u¨bergeht. Mit dem oben beschriebenen Kontaktsystem wurden auf n-
GaSb (n = 9, 9 · 1017 cm−3) Kontakte mit einem Durchmesser von 5,8 µm bis 540 nm
realisiert und die IV-Kennlinien gemessen.
In Abb. 6.3 ist das Whisker-Messprinzip gezeigt. Um die kleinen Kontakte messen zu
ko¨nnen, wurde als erstes eine 300 nm dicke SiON-Passivierung mittels einer CVD-Anlage1
abgeschieden. Diese Schicht ragt u¨ber die Metallisierung hinaus und bietet so ein Loch
fu¨r den Whisker. Durch die Vertiefung wird die Whiskerspitze, die einen Radius von etwa
50 nm hat, stabilisiert. Außerdem reduziert die SiON-Schicht Oberfla¨chenleckstro¨me.
U¨ber die oben besprochene Pd/Ge/Au-Metallisierung wurden noch 47,6 nm Platin und
105,6 nm Au aufgedampft. Dies soll den Kontakt gegen Kratzspuren durch den Whisker
resistent machen. Alle Metalle wurden in einer Aufdampfanlage aufgedampft, wobei Gold
und Germanium thermisch verdampft wurden, wa¨hrend Palladium und Platin mit einem
Elektronenstrahlverdampfer abgeschieden wurden.
Konventionelle Photolithographie und reaktives Ionena¨tzen wurde fu¨r die Strukturierung
1CVD = Chemical Vapor Deposition
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Abbildung 6.3: Schematische Seitenansicht der Whiskerkontaktierung zum Messen der IV-
Kennlinie.
benutzt. Als besonders problematisch hat sich der lift-off2 Prozess nach dem Aufdamp-
fen erwiesen. In Abb. 6.4 ist eine Anordnung von 3,5 µm Kontakten zu sehen. An den
hellen Bereichen in der Mitte war der lift-off nicht erfolgreich. Erst durch eine zusa¨tzliche
Ultraschallbehandlung, nachdem die Proben schon fu¨r mindestens 12 Stunden in einem
Acetonbad lagen, war ein vollsta¨ndiger lift-off fu¨r die kleinen Kontakte mo¨glich.
Strom-Spannungskennlinien von Kontakten mit einem Durchmesser von 5,8 µm bis 540 nm,
getempert bei 350 ◦C fu¨r 2 min., sind in Abb. 6.5 gezeigt. Fu¨r einen Kontaktdurchmesser
unter 1 µm sind die IV-Kennlinien unterschiedlich. Sie reichen von Kontakten, die eher
ein Schottkyverhalten zeigen, bis hin zu einem rein ohmschen Verhalten. Zur besseren
Verdeutlichung der Extreme sind die beiden 540 nm Kontakte noch einmal fu¨r einen klei-
neren Strombereich in dem Einsatz im ersten Quadranten zu sehen. Fu¨r Kontaktfla¨chen
ab einem Durchmesser von 3,5 µm wurde eine solche Streuung nicht beobachtet. Zur Bil-
dung eines reproduzierbaren ohmschen Kontaktes gibt es also eine Mindestgro¨ße, die bei
dem hier verwendetet Kontaktsystem zwischen 0,95 µm und 3,5 µm liegt.
Die Mindestgro¨ße ha¨ngt von der Mikrostruktur des Kontaktes ab. In Abb. 6.6 ist eine
Querschnittaufnahme des getemperten Pd/Ge/Au-Kontaktes zu sehen (aus [154]). Die
Breite des Bildes entspricht etwa 1100 nm und ist damit zweimal so breit wie der Kon-
taktdurchmesser der kleinsten Kontakte.
Gerade die
”
Nasen“, die in den Halbleiter hineingewachsen sind, scheinen eine Schlu¨ssel-
2Abhebetechnik der unerwu¨nscht aufgedampften Metallbereiche durch ein A¨tzen der darunter liegen-
den Photolackschicht.
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Abbildung 6.4: Anordnung von Kontakten mit 3,5 µm Durchmesser. An den hellen Berei-
chen war der lift-off nicht erfolgreich.
rolle fu¨r einen guten Kontakt zu sein. Bei einem Pd/Ge-Kontakt wurden solche Bereiche
einer ausgedehnten Umkristallisation im Halbleiter nicht beobachtet und gleichzeitig war
auch der Kontaktwiderstand ho¨her [154, 75]. Die selbe Korrelation besteht fu¨r ungetem-
perte und getemperte Pd/Ge/Au-Kontakte, bei denen im ungetemperten Zustand keine
lineare IV-Kennlinie gemessen wird und die Metall-Halbleitergrenzfla¨che glatt ist [75].
Man kann also annehmen, dass fu¨r einen ohmschen Kontakt eine Mindestmenge an um-
kristallisierten Bereichen im Halbleiter vorhanden sein muss. Der Abstand und die Aus-
dehnung dieser Bereiche betra¨gt etwa 100 nm (siehe Abb. 6.6). Liegt die Kontaktgro¨ße in
der selben Gro¨ßenordnung, so sind Kontakte mo¨glich, die gar keine oder eine komplette
Umkristallisation unter der Oberfla¨che aufweisen. Damit la¨sst sich die Streuung in der
IV-Kennlinie fu¨r Kontaktdurchmesser unter 1 µm erkla¨ren. Ab etwa 3,5 µm ist immer
eine ausreichende Menge vorhanden, so dass keine große Streuung mehr auftritt.
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Abbildung 6.5: IV-Kurven von unterschiedlich großen Kontaktfla¨chen. Zur besseren Ver-
deutlichung des Kurvenverlaufes bei den 540 nm Kontakten sind diese im Einsatz noch-
mals fu¨r einen kleineren Strombereich gezeigt.
Abbildung 6.6: TEM-Querschnittsaufnahme eines getemperten Pd/Ge/Au-Kontaktes auf
n-GaSb.
Kapitel 7
Zusammenfassung und Ausblick
In der vorliegenden Arbeit wurden Quantentopfstrukturen mit hohen Elektronenbeweg-
lichkeiten aus den Halbleitersystemen AlSb/InAs und AlxIn1−xSb/InSb hergestellt. InAs
und InSb haben eine geringe effektive Elektronenmasse, was diese Halbleiter fu¨r den Ein-
satz in Bauelementen mit ballistischem Transport favorisiert.
Ein besonderer Schwerpunkt dieser Arbeit lag in der Grenzfla¨chenoptimierung von AlSb/
InAs. Hierzu wurde eine neue Shuttersequenz entwickelt, die es erlaubt die Grenzfla¨chenei-
genschaften zu variieren, um so die optimalen Bedingungen fu¨r hohe Elektronenbeweglich-
keiten zu erhalten. Die Grenzfla¨che hat einen maßgeblichen Einfluss auf eine ganze Reihe
von Bauelementen. Nicht nur auf solche mit einem horizontalen Stromtransport, wie er
bei den hier untersuchten Strukturen stattfindet, sondern auch fu¨r Bauelemente mit einem
vertikalen Stromtransport u¨ber die Grenzfla¨che hinweg (z.B. resonante Tunneldioden und
Heterobarrierenvaraktoren). Bei optoelektronischen Bauelementen aus Multilagenstruk-
turen gibt ist es sehr viele Grenzfla¨chen, so dass hier die Grenzfla¨che ebenfalls von großer
Bedeutung ist.
Ferner wurde fu¨r AlSb/InAs-Quantentopfstrukturen der Einfluss der Quantentopfbreite
und der Pufferschicht auf die Transporteigenschaften untersucht.
Als Alternative zur Pufferschicht bei der gitterfehlangepassten Heteroepitaxie wurde ein
epitaktisches U¨berwachsen eines nachgiebigen, vorstrukturierten Substrates demonstriert.
Dies stellt einen ersten Schritt in Richtung einer neuen Klasse von Substraten dar.
Des weiteren wurde das Wachstum von InSb-Strukturen auf einem 14,6 % gitterfehlange-
passten GaAs-Substrat untersucht. Unter Verwendung einer ausreichenden Pufferschicht-
dicke konnte die Pra¨senz von quantisierten Ladungstra¨gern in einer Al0,1In0,9Sb/InSb-
Quantentopfstruktur gezeigt werden. Als na¨chstes steht hier eine Reduzierung der Puf-
ferschichtleitfa¨higkeit und eine Erho¨hung der Barriere an.
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Ein Ziel dieser Arbeit war es, herauszufinden welches der beiden Halbleitersysteme fu¨r
den Einsatz als DEW1-Bauelement besser geeignet ist. Ein Vergleich der beiden Halb-
leitersysteme zeigt, dass fu¨r AlSb/InAs-Quantentopfstrukturen aufgrund der drei nahezu
gitterangepassten Halbleiter GaSb, AlSb und InAs und der geringeren Fehlanpassung zum
Substrat eine effektivere Pufferschicht mo¨glich ist, die zu einer ho¨heren kristallinen Qua-
lita¨t des Quantentopfes fu¨hrt. Außerdem sind fu¨r das 6,1 A˚-System die Leckstro¨me u¨ber
die Pufferschicht geringer und der Leitungsband-offset ist gro¨ßer.
Fu¨r AlxIn1−xSb/InSb kommt die bisher ungelo¨ste Problematik des Schottky-Kontaktes
hinzu. Schottky-Kontakte sind ein essentieller Teil des DEW-Bauelementes.
Im Fall von AlSb/InAs-Quantentopfstrukturen ist ein Schottky-Kontakt zwar ebenfalls
nicht trivial, jedoch mo¨glich.
Als Ergebnis kann festgehalten werde, dass zu beiden Materialsystemen noch ein For-
schungsbedarf besteht, wobei fu¨r AlxIn1−xSb/InSb-Strukturen zum Teil noch grundlegen-
de Fragen gekla¨rt werden mu¨ssen, wie die Reduzierung des Leckstroms durch den Puffer
und die Realisierung von Schottky-Kontakten. Als Konsequenz sind bei dem heutigen
Stand der Technologie AlSb/InAs-Strukturen fu¨r die im Rahmen des EU-Projektes her-
zustellenden Bauelemente besser geeignet.
Im Folgenden werden die wichtigsten Ergebnisse dieser Arbeit noch einmal der Reihe nach
zusammengefasst:
Gitterfehlangepasste Heteroepitaxie:
• Eine aussichtsreiche Methode zur Spannungsreduzierung bei der gitterfehlangepas-
sten Heteroepitaxie ist die Verwendung eines nachgiebigen Substrates, z.B. in Form
von selbstorganisierenden Strukturen im Nanometerbereich. Diese Struk-
turen haben den Vorteil einer Zeit und Kosten effizienten Herstellung. Die entstan-
denen Strukturen wurden mittels REM und TEM charakterisiert.
• Epitaktisches U¨berwachsen von Poren mit einem Durchmesser von etwa 200 nm
konnte fu¨r eine poro¨se GaP-Struktur mit einer Gitterfehlanpassung von 3,7 % zu
GaAs gezeigt werden.
• Außerdem ko¨nnen durch das Strukturieren Keime fu¨r ein Whiskerwachstum ent-
stehen. GaAs-Whisker konnten mit einer La¨nge von bis zu 20 µm und einem Spit-
zenradius von 2 nm hergestellt werden. Die Whisker sind bevorzugt in einer [110]-
Richtung orientiert.
1DEW = Double Electron Waveguide
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• Eine Pufferschicht aus 60 nm AlAs, 70 nm AlSb und 1800 nm GaSb baut Defekte
beim Wachsen von InAs-Strukturen auf einem 7,8 % gitterfehlangepasstem GaAs-
Substrat effizient ab. Hall-Messungen im Vergleich zu einem 80 nm GaAs/500 nm
GaSb Puffer zeigen bei 77 K eine Elektronenmobilita¨t, die um 32 % ho¨her ist.
• TEM-Untersuchungen lassen darauf schließen, dass durch Fehlanpassungsversetzun-
gen die komplette Spannung abgebaut wird. Diese Versetzungen liegen alle in der
Grenzfla¨che der Fehlanpassung, so dass die Schicht schon wenige Nanometer u¨ber
der Grenzfla¨che relaxiert ist.
• Zeitaufgelo¨ste RHEED-Messungen zeigen, dass AlSb-Inseln auf AlAs in [11¯0]-Richtung
schneller zusammenwachsen als in [100]-Richtung.
InAs-Quantentopfstrukturen
• Es wurde gezeigt, dass neben der Pufferschicht die AlSb/InAs-Grenzfla¨che einen
maßgeblichen Einfluss auf die Elektronenmobilita¨t in einem InAs-Quantentopf hat.
Die von Tuttle et al. eingefu¨hrte MEE-Methode zum Grenzfla¨chenwachstum mit
InSb-Bindungen wurde um zwei Wachstumsunterbrechungen erweitert: eine mit ge-
schlossenen Zellen und eine unter einem As-Fluss. Fu¨r einen du¨nnen Puffer wurde
bei Verwendung der ersten Unterbrechung eine Verbesserung in der Mobilita¨t ge-
messen.
• Als wesentlicher Teil der MEE-Erweiterung hat sich die Wachstumsunterbrechung
unter einem As-Fluss herausgestellt. In situ RHEED-Intensita¨tsmessungen und Hall-
Messungen weisen in Abha¨ngigkeit der As-Zeit drei korrelierende Bereiche auf. Mit
RHEED-Intensita¨tsmessungen ist es somit mo¨glich das Grenzfla¨chenwachstum in
situ zu optimieren.
• Auf hochauflo¨senden TEM-Bildern der AlSb/InAs-Grenzfla¨che konnte zum ersten
Mal gezeigt werden, dass ein Teil der ungeordneten Oberfla¨che wa¨hrend des Wachs-
tums in die Schicht eingebaut wird, was den großen Einfluss der Grenzfla¨che auf
die Transporteigenschaften erkla¨rt. Die amorphen Bereiche ko¨nnen zudem eine
Quelle fu¨r Durchdringungsversetzungen sein, was die Mobilita¨t zusa¨tzlich reduziert.
• Des weiteren wurden Quanten-Hall-Effekt und Shubnikov-de Haas Messungen in
Abha¨ngigkeit der Grenzfla¨chenbedingungen pra¨sentiert. Aus den gewonnenen Er-
gebnissen der elektrischen und strukturellen Untersuchungen wurde ein Modell des
atomaren Ablaufes wa¨hrend des Grenzfla¨chenwachstums erstellt. Die im
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Rahmen dieser Arbeit erreichte ho¨chste Mobilita¨t von 372000 cm2/V s bei 4,2 K wur-
de fu¨r eine Grenzfla¨che mit 1,3 Monolagen Indium und einer As-Zeit von 6 s gemes-
sen. Die Ladungstra¨gerschichtkonzentration betra¨gt in diesem Fall 9, 9 · 1011 1/cm2.
• Neben der Pufferschicht und der Grenzfla¨che bestimmt die Quantentopfbreite die
Elektronenmobilita¨t. Es wurde gezeigt, dass die Besetzung mehrerer Leitungsba¨nder
und die Bildung von Fehlanpassungsversetzungen gegen den Einfluss der Grenz-
fla¨chenrauhigkeit abgewogen werden muss. Eine Breite von 15 nm stellt dabei einen
optimalen Kompromiss dar.
• Die Hauptladungstra¨gerquelle der hier untersuchten Strukturen stammt von
dem Ferminiveau-pinning nahe der Valenzbandoberkante der GaSb-Deckschicht.
InSb-Quantentopfstrukturen
• InSb-Schichten wurden auf einem gitterfehlangepassten GaAs-Substrat gewach-
sen. Fu¨r 2 µm InSb wurde bei Raumtemperatur eine Elektronenmobilita¨t von
49000 cm2/V s gemessen.
• Quantisierte Ladungstra¨ger wurden bei InSb-Quantentopfstrukturen fu¨r eine 3 µm
dicke Al0,1In0,9Sb-Pufferschicht nachgewiesen.
Ohmscher Pd/Ge/Au-Kontakt auf n-GaSb
• Mit einer Whiskermethode wurden kleine ohmsche Kontakte mit einem Durch-
messer bis in den Nanometerbereich charakterisiert. Erstmals wurde dabei von einer
strukturbedingten Mindestgro¨ße fu¨r die Kontaktfla¨che berichtet, um reproduzierba-
re Kontakteigenschaften zu gewa¨hrleisten.
Ausblick
In der Halbleiterindustrie spielen die Antimonide bislang keine große Rolle. Fu¨r die klas-
sischen Bauelemente wird sich dies meiner Einscha¨tzung nach auch in Zukunft nicht we-
sentlich a¨ndern. Ein großes Potential liegt jedoch bei den Bauelementen der na¨chsten
Generation, die auf einem vo¨llig neuen Konzept beruhen, wie zum Beispiel das im Rah-
men des EU-Projektes untersuchte DEW-Bauelement. Ist eine einfache und kostengu¨nsti-
ge Ku¨hlung der Bauelemente auf niedrige Temperaturen realisierbar, so ko¨nnen Effekte
wie eine quantisierte Leitfa¨higkeit oder die Aufhebung der Spinentartung fu¨r neue Bau-
elementkonzepte mit beru¨cksichtigt werden. Eine wirkliche Revolution ko¨nnte die Reali-
sierung des Spin-Transistors bedeuten. Sollte sich hierbei herausstellen, dass die Vorteile
des 6,1 A˚-Systems die Nachteile einer anspruchsvolleren und kostspieligeren Technologie
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gegenu¨ber dem eher klassischen GaAs u¨berwiegen, ko¨nnen die Antimonide zu einem a¨hn-
lichen Boom gelangen, wie in ju¨ngster Vergangenheit die Nitride mit der Realisierung von
blauen Lasern. Aus diesem Grund ist in Fortfu¨hrung dieser Arbeit ein Projekt bezu¨glich
der Rashba-Spinaufspaltung in InAs als Vorstufe zu einem Spin-Transistor geplant, das
sich zur Zeit in der Antragsphase befindet.
Anhang A
Verwendete Formelzeichen und
Abku¨rzungen
2DEG zweidimensionales Elektronengas
III-Atome Atome der III. Hauptgruppe des Periodensystems
III-V bina¨rer Halbleiter mit Elementen aus der III. und V. Hauptgruppe
 Dehnung
µ Mobilita¨t
µB Bohr Magneton (9, 27408 · 10−24 JT−1)
ν Poissonzahl
νL Fu¨llungsfaktor der Landauniveaus
σ mechanische Spannung
τ Zeit zwischen zwei Sto¨ßen
ωc Zyklotronresonanzfrequenz (
eB
m∗c
)
a Gitterkonstante
Al Aluminium
AFM Atomic Force Microscopy (Rasterkraftmikroskopie)
As Arsen
Au Gold
b Burgersvektor
B magnetische Flussdichte bzw. Induktivita¨t
bulk dicke Schicht, die keine quantisierten Zusta¨nde aufweist
Be Beryllium
BEP Beam Equivalent Pressure
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C6H8O7 Zitronensa¨ure
Cd Cadmium
CVD chemical vapor deposition
DEW Double-Electron-Waveguide
e Elementarladung (1, 60219 · 10−19 C)
EF Fermienergie
EDX Energie disperive Ro¨ntgenanalyse
EELS Electron-Energy-Loss-Spectroscopy
f Gitterfehlanpassung
fcc face-centered cubic (kubisch fla¨chenzentriert)
FWHM Full width at half maximum
g Lande-Faktor
Ga Gallium
Ge Germanium
h¯ Plancksche Konstante (1, 05459 · 10−34 J s)
hc kritische Dicke zur Bildung von Fehlanpassungsversetzungen
In Indium
kB Boltzmann Konstante (1, 38066 · 10−23 J/s)
Kr Krypton
m∗ effektive Elektronenmasse (9, 10953 · 10−31 kg)
Manipulator schwenkbarer Arm auf dem das Substrat und eine Druckmessro¨hre sitzen
MBE Molekularstrahlepitaxie
MEE Migration-Enhanced-Epitaxy
MIS Metal-Isolator-Semiconductor
ML Monolage
n n-tes Energieniveau
NA Akzeptorkonzentration
ND Donatorkonzentration
ne Elektronenkonzentration
Pd Palladium
QT Quantentopf: quantisierte Energiezusta¨nde in Wachstumsrichtung
REM Rasterelektronenmikroskop
RHEED Reflection-High-Elektron-Energy-Diffraction
RS Schichtwiderstand
Rxx Richtung des gemessenen Widerstandes bei Subnikov-de Haas Oszillationen
Rxy Richtung des gemessenen Widerstandes beim Quantum-Hall-Effekt
Sb Antimonid
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SdH Shubnikov-de Haas Messung
shutter Blende vor einer Zelle zum Abschirmen der Atom bzw. Molekulatstro¨me
Si Silizium
SL superlattice
STM Scanning Tunneling Microscopy
t Zeit
Te Tellur
TEM Transmissionselektronenmikroskop
trap Einfangzentrum
UHV Ultra-Hochvakuum (< 10−8 Torr)
XRD X-ray diffraction (Ro¨ntgendiffraktometrie)
XTEM TEM-Querschnittsaufnahme
Anhang B
TEM-Probenpra¨paration
Im Folgenden wird die Pra¨parationstechnik zur Herstellung von TEM-Querschnittsproben
beschrieben:
1. Es werden 3 mm lange und 0,5 mm breite Streifen aus dem Wafer herausgesa¨gt. Der
Wafer wird dazu mit Wachs auf ein 3 inch Si-Substrat geklebt. Die Oberfla¨che des
Wafers wird anschließend mit Photolack bedeckt (Schutz). Nach dem Sa¨gen wird
erst der Photolack in Aceton gelo¨st und anschließend die gesa¨gten Waferstu¨cke auf
der Heizplatte mit einer Pinzette vom Si-Substrat entfernt. Die Reste des Wachses
werden mit Ecoclear gelo¨st.
2. Danach werden jeweils 2 Streifen mit den Waferoberfla¨chen zusammengeklebt (M-
Bond Kleber). Dazu wird eine Pinzette oder ein Zahnstocher mit dem Kleber benetzt
und eine Seite der Waferoberfla¨che bestrichen. Anschließend werden beide Streifen
zusammengedru¨ckt und in eine Wa¨scheklammer eingespannt. Der Kleber wird fu¨r
10 min im Trockenschrank bei 50 ◦C ausgeha¨rtet und danach fu¨r weitere 12 Stunden
bei Raumtemperatur trocknen gelassen, bis die endgu¨ltige Ha¨rte erreicht ist.
3. Die Probe wird dann mit Wachs so auf ein Glaspla¨ttchen geklebt, dass die urspru¨ng-
liche Waferoberfla¨che senkrecht zum Glaspla¨ttchen steht (Heizplatte bei 50 ◦C).
4. Das Glaspla¨ttchen inklusive der Probe wird mit Wachs auf den Probenhalter des
Dreifußes geklebt. Der Dreifuß inklusive der Probe wird u¨ber die Mikrometerschrau-
ben so eingestellt, dass er auf einer glatten Oberfla¨che leicht wippt.
5. Mit einer 6 µm Diamantschleifscheibe wird bei etwa 20 U/min und Wasserfluss
zuna¨chst ein Viertel der Probe gedu¨nnt.
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6. Anschließend wird mit Scheiben der Ko¨rnung 3 µm, 1 µm und 0,5 µm unter den
gleichen Bedingungen die Probe poliert.
7. Nach dem Polieren wird der Probenhalter auf die Heizplatte bei 50 ◦C gestellt. Mit
der Pinzette kann dann die Probe angehoben und umgedreht werden.
8. Danach wird die Probe mit der 6 µm Ko¨rnung soweit gedu¨nnt, bis sie sich an den
Ra¨ndern anfa¨ngt aufzulo¨sen. Anschließend wird die Probe poliert, bis sie von der
Seite im Lichtmikroskop bei 50 facher Vergro¨ßerung nicht mehr zu erkennen ist.
9. Mit einem Zahnstocher werden zwei Tropfen M-Bond Kleber auf die Ra¨nder der
Probe gebracht. Der Kupferring fu¨r den TEM-Probenhalter wird so auf die Probe
gelegt, dass das Loch komplett mit der Probe bedeckt ist. Danach wird die Probe auf
die Heizplatte fu¨r 15 min gelegt, bis der M-Bondkleber fest und das Wachs flu¨ssig
ist.
10. Die Probe wird vom Glaspla¨ttchen gelo¨st und der Rest des Wachses mit Ecoclear
und Aceton entfernt.
11. Zum Schluss wird die Probe mit einer Ionena¨tzanlage von beiden Seiten unter Rota-
tion und Ku¨hlung gedu¨nnt, bis ein Loch entsteht. Die Parameter fu¨r die Inonenka-
none von der Vorderseite sind: 4 kV, 2 mA und von der Ru¨ckseite: 3,5 kV, 1,5 mA.
Der Einfallswinkel der Ionenstrahlen betra¨gt 10◦.
Nach dem Ionena¨tzen sollte die Probe im Vakuum bleiben, bis sie in das TEM transfe-
riert wird. Gerade bei Schichten mit Aluminium, die zur Oxidation neigen, ist dies von
besonderer Bedeutung.
Gute Proben fu¨r die Hochauflo¨sung wurden erzielt, wenn innerhalb von zwei Stunden
ein Loch in der Probe entstanden ist, d.h. es ist eine mo¨glichst du¨nne Probe vor dem
Ionena¨tzen anzustreben.
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Abbildung B.1: Dreifuß zum Du¨nnen der TEM-Proben. Hat die Probe keinen Kontakt zur
Schleifscheibe mehr, werden die Fu¨ße um 0,01 mm zuru¨ckgeschraubt.
Anhang C
Probenpra¨paration fu¨r die
Hallmessungen
1. Zuna¨chst werden quadratische Proben mit einer Kantenla¨nge von 5 mm entlang der
[110]- und [11¯0]-Richtung gespalten.
2. Danach werden die Proben in Aceton gereinigt und mit deionisertem Wasser gespu¨lt.
Anschließend werden die Oberfla¨chenoxide mit HCl:H2O (1:1) entfernt (A¨tzzeit:
30 s), gefolgt von einem Spu¨lvorgang in deionisertem Wasser und trockenblasen mit
Stickstoff.
3. Mit einem Skalpell werden dann kleine Stu¨cke von einem Indiumstab abgeschnitten
und auf die Ecken der Probe gelegt.
4. Getempert werden die Kontakte in einem RTA-Ofen1 unter Wasserstoffatmospha¨re.
Die Temperbedingungen sind in der Tabelle fu¨r die verwendeten Halbleiter zusam-
mengefasst.
Temperatur/ ◦C Zeit/ s
GaAs 480 300
GaSb 300 120
InAs 260 150
InSb 230 300
5. Anlo¨ten der Bonddra¨hte.
1RTA = Rapid Thermal Annealing
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Anhang D
GaAs-Wachstum bei niedrigen
Temperaturen
Wird GaAs bei Temperaturen um 200 ◦C1 gewachsen, so entsteht nicht sto¨chiometrisches
GaAs, mit einem As-Anteil von 51-52 %, das sich vor allem durch eine sehr kurze Photo-
elektronenlebenszeit im Femtosekundenbereich auszeichnet und als Material fu¨r Emitter-
und Detektorstrukturen im THz-Bereich eingesetzt werden kann.
Im Folgenden wird die Vorgehensweise zum Wachstum von nicht sto¨chiometrischem GaAs
und der Einfluss auf die Photoelektronenlebenszeit beschrieben.
Die Herstellung der Wafer beinhaltet zwei Schritte:
1. ein Wachstum unter einem As-U¨berdruck bei Substrattemperaturen zwischen 125 ◦C
und 300 ◦C, sowie
2. ein Tempern nach dem Wachstum bei typischerweise 600◦C fu¨r 10 min.
Das verwendete Pyrometer hat einen Messbereich von 1200 ◦C bis etwa 450 ◦C. Zur
Bestimmung von niedrigeren Substrattemperaturen wird vor dem Wachstum die Pyrome-
tertemperatur u¨ber der Thermoelementtemperatur aufgetragen, wie in Abb. D.1 gezeigt
ist. Durch eine lineare Extrapolation wird anschließend die Thermoelementtempertur fu¨r
das LT-Wachstum bestimmt. Diese Prozedur muss vor jedem LT-Wachstum wiederholt
werden, da die Steigung der Geraden vom verwendeten Halter und der darauf bereits
abgeschiedenen GaAs-Menge abha¨ngt. Beim Wachstum ist die tatsa¨chliche Oberfla¨chen-
temperatur, bedingt durch die Wa¨rmestrahlung der offenen Zellen, jedoch etwas ho¨her.
Die beno¨tigten tiefen Sto¨rstellen (As-Punktdefekte) fu¨r den schnellen Ladungstra¨gerein-
fang entstehen bevorzugt unter Verwendung von As4-Moleku¨len [31]. Fu¨r den As4-Modus
1Die Standardwachstumstemperatur fu¨r GaAs ist 580 ◦C
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Abbildung D.1: Bestimmung der Wachstumstemperatur fu¨r LT-GaAs
wird die Temperatur der Crackerzelle auf 630 ◦C reduziert.
Die maximale Dicke, bis zu der ein einkristallines Wachstum mo¨glich ist, ha¨ngt von der
Wachstumstemperatur, der Wachstumsrate, dem BEP und der Art der verwendeten As-
Moleku¨le ab. Unter Verwendung von As4-Moleku¨len, bei einer extrapolierten Substrattem-
peratur von 125 ◦C, einer Wachstumsrate von 500 nm/Stunde und einem BEP von 2,5
wurde eine kritische Dicke von etwa 1100 nm bestimmt, bei der die Oberfla¨che anfa¨ngt rau
zu werden. Eine Aufrauhung der Wachstumsfront, was anhand des RHEED-Musters zu
beobachten ist, wird als Ursache fu¨r den Zusammenbruch des einkristallinen Wachstums
angesehen [156, 157].
Die Photoelektronenlebenszeit ha¨ngt neben den oben genannten Parametern noch von
den Temperbedingungen ab. Das Tempern der Proben erfolgt in einem RTA-Ofen2, wo-
bei der schnelle Temperaturwechsel durch einen Schieber realisiert wird, mit dem die
Proben vom heißen Bereich in einen kalten Bereich geschoben werden ko¨nnen. Um ein
Ausdiffundieren von Arsen wa¨hrend des Temperns zu verhindern, wird die Probe zwi-
schen zwei GaAs-Substrate platziert. Stickstoff wird als Formiergas verwendet. In Abb.
D.2 ist die Relaxationszeit der photogenerierten Elektronen u¨ber der Wachstumstempe-
ratur und der Tempertemperatur aufgetragen. Die Messungen der Relaxationszeit wur-
den in Frankfurt(Main) am Physikalischen Institut der J.W. Goethe-Universita¨t durch-
gefu¨hrt. Wa¨hrend des Temperns bilden sich aus den As-Punktdefekten As-Ausscheidungen
2RTA = Rapid Thermal Annealing
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Abbildung D.2: Ladungstra¨gerrelaxationszeit in Abha¨ngigkeit der Tempertemperatur und
der Wachstumstemperatur. Getempert wurde jeweils fu¨r 10 min.
[158, 159], die die Relaxationszeit erho¨hen und den Dunkelstrom erniedrigen. Fu¨r die
THz-Bauelemente muss ein Kompromiss zwischen der Ladungstra¨gerlebenszeit und dem
Dunkelstrom gemacht werden. Bei Tempertemperaturen von 650 ◦C verarmt die Schicht
an Arsen, was zu einer Aufrauhung der Oberfla¨che fu¨hrt. Je niedriger die Wachstumstem-
peratur, desto mehr zusa¨tzliches Arsen kann in die Schicht eingebaut werden. Gleichzeitig
wird aber auch die kritische Dicke fu¨r ein einkristallines Wachstum reduziert.
Anhang E
Qualita¨tssicherung, Substrathalter
und Wachstumsprotokoll
Qualita¨tssicherung
Die Qualita¨tssicherung wa¨hrend und durch Wartungsarbeiten an der MBE-Anlage ist in
den entsprechenden Manuals von Riber, Epi und Staib nachzulesen. Hier wird auf die
Maßnahmen zur Qualita¨tssicherung wa¨hrend des Anlagenbetriebes eingegangen.
Wird eine MBE-Anlage fu¨r unterschiedliche Schichtsysteme verwendet, so ist eine strikte
Trennung der Substrathalter zu empfehlen. Aus diesem Grund wurden die Substrathalter
auf der Ru¨ckseite mit einem Diamantstift markiert und einzelnen Strukturen wie InAs-
Quantentopf, InSb-Quantentopf oder LT-GaAs zugeordnet.
In Abb. E.1 ist ein Photo zu sehen, mit einer Magnettafel, auf der die Kammern zum
Ausheizen, Transferieren und Wachsen skizziert sind, sowie dem Wagen, mit dessen Hilfe
die Substrate von der nicht gezeigten Einfu¨hrungskammer, u¨ber die Ausheizkammer zur
Transferkammer befo¨rdert werden ko¨nnen. Die Substratschilder sind mit Magneten verse-
hen, so dass bei jeder Verschiebung der Substrate innerhalb der Anlage eine a¨quivalente
Verschiebung an der Tafel erfolgen kann. Zusammen mit den Eintragungen im Wachs-
tumsprotokoll kann so jederzeit der Status eines Substrates nachvollzogen werden. Die
Idee der Magnettafel stammt von der MBE-Gruppe von Prof. Santos, am Department
of Physics and Astronomy, University of Oklahoma, Norman (USA), die ich im Rahmen
meiner Arbeit fu¨r zwei Wochen besuchte.
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Abbildung E.1: Magnettafel mit den Positionen der Substrathalter.
Substrathalter
Die verwendeten indiumfreien Substrathalter ko¨nnen mit 2 inch Wafern bis hin zu 1 cm2-
Waferstu¨cken bestu¨ckt werden. Je nach Anwendung ko¨nnen so auch sehr kleine Wafer
gewachsen werden, was einen Kostenvorteil mit sich bringt. Bei den bisher verwendeten
Haltern konnte ein RHEED-Bild jedoch nur fu¨r 2 inch Wafer gesehen werden, was an dem
Haltering liegt, der u¨ber dem Wafer sitzt und so die in einem flachen Winkel einfallenden
Elektronen fu¨r einen kleineren Wafer abschirmt. Deshalb wurde ein Haltesystem fu¨r einen
halben 2 inch Wafer entwickelt, bei dem der Haltering durch zwei du¨nne Klammeren er-
setzt wurde. RHEED-Untersuchungen sind so fu¨r die Hauptazimuthwinkel mo¨glichen. Ein
weitere Vorteil dieses Systems ist der schnellere Wechsel des Substrates.
Die Reinigung der Substrathalter, sowie die Vorbereitung der Molybda¨nteile fu¨r den UHV-
Einsatz erfolgte nach den Beschreibungen in Ref. [75].
Wachstumsprotokoll
Die Shutteroperationen und Temperaturprofile der Thermoelemente werden als Datei ge-
speichert. Daru¨berhinaus sind jedoch noch weitere Angaben no¨tig. Aus diesem Grund
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wurde ein Vordruck entwickelt der aus vier Bereichen besteht: Einem Kopfbereich mit
Datum, Struktur und Schichtnummer. Die Schichtnummer ist fortlaufend und identischen
mit den Dateinamen der rechnerunterstu¨tzten Operationen. Ebenfalls zum Kopfbereich
geho¨ren die Angaben zum Substrathalter und dessen Position auf dem Wagen. Daran
schließt sich ein Bereich zur Kalibrierung der Zellen an, gefolgt von einem Bereich der
Pyrometertemperatur wa¨hrend des Wachstums. Die Pyrometertemperatur wird zur Zeit
noch nicht mit dem Rechner erfasst. Auf der Ru¨ckseite des Wachstumsprotokolls ko¨nnen
Angaben zu den RHEED-Untersuchungen, sowie generelle Bemerkungen gemacht werden.
Ein Beispiel eines Wachstumsprotokolls ist in Abb. E.2 gezeigt.
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Abbildung E.2: Beispiel eines Wachstumsprotokolls.
Anhang F
Einige Standardparameter der
MBE-Anlage
BEP
Halbleiter Flussverha¨ltnis fu¨r eine Normierter BEP RHEED-Muster unter
Einbaurate von 1:1 fu¨r das Wachstum Standardbedingungen
GaAs 14 1,8 2×4
GaSb 3,2 1,3 1×3
InAs 12 3,3 2×4
InSb 1,4 1,2 c(4×4) / 1×3
AlSb 3,75 1,3 1×3
Standardparameter der Zellen
Zelle Temperatur/ ◦C U/ V I/ A Fluss/ Torr
Al 1100 13,5 18 8,5·10−8
Al 1123 13,6 19 1,28·10−7
Al 750 11 9,3 stand by
Ga 913 14 11,5 1,3·10−7
Ga 450 6 6,7 stand by
In 755 11 9,3 8·10−8
In 150 11 9,3 stand by
Sb 535 29 6 7,9·10−7
Sb(cracker) 988 31 3,8 Sb2
As (Ventil: 1) 383 28 5 6,7·10−6
As(cracker) 940 26 5 As2
As(cracker) 614 14 3,4 As4
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Anhang G
Einige Bilder zur MBE-Anlage
Abbildung G.1: Das Vierkammersystem der verwendeten Riber 32P.
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Abbildung G.2: Blick von der Seite auf die Hauptkammer, mit abgezogenen Kabeln und
Flu¨ssigstickstoffversorgung.
Abbildung G.3: Vorbereitung zum O¨ffnen der Anlage, mit bereitgelegten Ersatzteilen im
Vordergrund.
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Abbildung G.4: Millimeter genauer Einbau des 20 kg schweren Manipulators nach erfolgter
Reparatur. Aufgrund des hochreinen Arsens in der Anlage, das als Oxid krebserregend
ist, sind besondere Vorsichtsmaßnahmen notwendig. Dazu za¨hlt ein sta¨ndiges Durchfluten
der Anlage mit Stickstoff, was auch das Eindringen von Luftfeuchtigkeit in die Anlage
reduzieren soll, sowie das Tragen spezieller Schutzkleidung, inklusive Atemmaske. Um
eine Kontamination von Arsenoxidstaub um die Anlage herum zu verhindern, werden
diese Bereiche mit Al-Folie ausgelegt. Nach erfolgter Reparatur und intensiven Lecktests
wird die gesamte Wachstumskammer bei 200 ◦C fu¨r eine Woche ausgeheizt, bevor die
ersten Kalibrierungsschichten gewachsen werden.
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